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Le phénomène de rupture observé sur les composants de robinetterie, qu’il s’agit de reproduire 
de manière accélérée, est généralement attribué à un mécanisme de CSC, du fait de la sensibilité à la 
CSC des laitons, démontrée par de nombreuses études pour les laitons α (Fernandez, et al., 2011) (Yu, 
et al., 1987a) (Yu, et al., 1987b) (Mattsson, et al., 1988), α,β’ (Hintz, et al., 1985) (Hintz, et al., 1986) et 
β’ (Birley, et al., 1981).  
L’endommagement en CSC développé résulte par définition d’un couplage entre un chargement 
mécanique et des processus de corrosion. En première approche, le phénomène peut correspondre 
soit à l’accélération d’un endommagement déjà présent sans contrainte appliquée - on parle alors de 
corrosion assistée par la contrainte - soit à un endommagement spécifique n’existant pas sans 
l’interaction forte entre les deux sollicitations. Ces deux formes de CSC sont potentiellement 
attendues avec respectivement de la dissolution anodique accélérée (cf. accélération des cinétiques 
de dézincification Chapitre III. Partie 2.), et de la fissuration traversante avec peu de dissolution, 
endommagement spécifique du couplage mécanique/corrosion (cf. expertise de composants de 
robinetterie gaz Introduction). 
Dans ce contexte, l’abattement des propriétés mécaniques induit par les mécanismes 
élémentaires de corrosion seuls est étudié dans la partie 1., afin de caractériser l’effet isolé de la  
corrosion sur les propriétés mécaniques du laiton. Les résultats conduisent à une partie 2. dans 
laquelle l’endommagement spécifique et destructif de fissuration généré par le couplage des 
sollicitations mécaniques et environnementales choisies est mis en exergue. Enfin la partie 3. lie les 
mécanismes élémentaires de dissolution aux changements internes du matériau, permettant 
d’appréhender les évolutions de sensibilité à la CSC du matériau d’étude. Dans l’ensemble du 
chapitre, l’application d’une contrainte perpendiculaire à la direction de filage des barres ainsi 
qu’une exposition au milieu du plan transversal (perpendiculaire à la direction de filage des barres) 
constituent les conditions de sollicitation de référence du matériau de référence testé, le laiton α,β’ 
CuZn40PB2 (CW617N) issu des barres de 65 mm de diamètre 
1. Abattement des propriétés mécaniques induit par la corrosion 
Les cinétiques de dissolution étudiées dans le Chapitre III., Partie 2., relativement fortes, 
préfigurent d’une réduction des propriétés mécaniques du laiton α,β’ CuZn40Pb2 quand il a été 
exposé à un milieu nitrate. Dans ce sens-là, les propriétés mécaniques résiduelles d’éprouvettes pré-
corrodées ont été quantifiées par des essais de traction. 
Dans la section 1.1, l’effet, sur les propriétés mécaniques du laiton, des conditions d’exposition au 
milieu nitrate similaires aux conditions précédemment étudiées dans le Chapitre III. est quantifié. 
Dans la section 1.2, les conditions d’exposition sont modifiées avec l’utilisation d’une cellule de 
corrosion de 3L (postérieurement utilisée pour les essais de CSC) et les résultats obtenus sont 
comparés à ceux obtenus dans la section 1.1. Les cinétiques de dissolution dans les deux cas sont 
attendues comme différentes du fait du plus grand volume de solution utilisé ainsi que de la plus 
faible agitation dans la cellule de corrosion. Le but est bien évidemment ici de préparer l’étude du 
couplage des sollicitations mécaniques et environnementales dans le cadre de l’utilisation de la 
cellule de CSC, en partie 2. 
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1.1. Première campagne d’essais 
1.1.1. Analyse de l’endommagement 
Différents temps de pré-corrosion (12 h, 24 h et 48 h) ont été appliqués sur des éprouvettes 
prélevées dans la direction transversale des barres de 65 mm de diamètre, dans les conditions de 
référence (NaNO3 0.5 M, pH ajusté à 11, potentiel appliqué de 0.05 V/ECS, essais en bécher 500 mL) 
ainsi qu’avec un potentiel plus faible de 0.02 V/ECS (tout autre paramètre étant inchangé). Un test de 
traction standard est réalisé après exposition au milieu nitrate pour quantifier la baisse des 
propriétés mécaniques du laiton. Les résultats des tests de traction sont présentés Figure IV-1. 
De manière générale, on observe, pour les éprouvettes pré-corrodées, une baisse de 
l’allongement à rupture d’une part et un décalage complet de la courbe vers des contraintes plus 
faibles d’autre part. Les courbes ne sont pas significativement modifiées dans le domaine élastique : 
seule une légère translation vers des niveaux de contrainte plus faibles pour une déformation donnée 
est observée pour les éprouvettes pré-corrodées par rapport au matériau sain. 
Concernant les pré-expositions avec un potentiel appliqué de 0.02 V/ECS (Figure IV-1a), aucun 
abattement des propriétés n’est visualisé après 12 h d’immersion, ce qui est en accord avec les 
cinétiques de dissolution précédemment observées, la dissolution ne se propageant qu’après un 
temps d’incubation nécessaire. A partir de 24 h, l’abattement est significatif et se poursuit à 48 h.  
Les résultats de la Figure IV-1b, présentant les résultats des éprouvettes pré-corrodées dans les 
conditions de référence (0.05 V/ECS), montrent un abattement des propriétés mécaniques dès les 
premières 12 h d’exposition, qui se poursuit à 24 h et à 48 h. L’abattement est plus fort qu’à 
0.02 V/ECS en accord avec des cinétiques de dissolution plus importantes à 0.05 V/ECS. 
Dans l’ensemble, l’abattement des propriétés mécaniques est étroitement lié aux cinétiques de 
dissolution. 
 
Figure IV-1. Essais de traction sur éprouvettes pré-corrodées de laiton α-β' CuZn40Pb2 
(CW617N) issues des barres de 65 mm de diamètre en solution, NaNO3 0.5 M pH 11 
(a) à 0.02 V/ECS (b) à 0.05 V/ECS 
L’effet de l’endommagement en corrosion sur les propriétés mécaniques du laiton a ensuite été 
analysé au travers des faciès de rupture (Figure IV-2.). Les observations réalisées pour des temps 
caractéristiques de 12 h et 24 h sont présentées. Globalement, l’analyse du faciès pour une 
éprouvette pré-corrodée montre une rupture similaire à celle du matériau sain au cœur de 
l’éprouvette (rupture ductile à cupules) : aucune fissure ou zone de rupture par décohésion (sans 
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déformation préalable) n’est observée à cœur, ce qui traduit le caractère sain du cœur des 
éprouvettes.  
 
Figure IV-2. Observations au MEB des faciès de rupture après essais de traction sur 
éprouvettes pré-corrodées de laiton α-β' CuZn40Pb2 (CW617N) issues des barres de 65 mm de 
diamètre (a) 12 h à 0.02 V/ECS (b) 12h à 0.05 V/ECS (c) 24 h à 0.02 V/ECS (d) 24 h à 0.05 V/ECS 
dans une solution de NaNO3 à 0.5 M pH 11. 
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En revanche, les bords de l’éprouvette sont caractérisés par une zone, plus ou moins étendue 
suivant les temps et conditions de pré-corrosion, présentant un faciès de rupture sans déformation 
de matière, attribué à une décohésion intergranulaire. Les profondeurs de ces zones de décohésion 
sont de l’ordre de grandeur des profondeurs de dissolution attendues dans les conditions choisies. 
En particulier, la zone de décohésion est quasi-inexistante à 12 h pour un potentiel de 0.02 V/ECS 
(Figure IV-2a) ce qui corrobore l’absence de propagation de la dissolution observée dans ces 
conditions. Plus particulièrement, ces zones de décohésion, qui ne présentent pas de signe de 
déformation, laissent supposer qu’elles ne sont pas portantes lors de l’application de la charge durant 
l’essai de traction. Cette observation peut être reliée à la continuité des grains α qui est faible dans la 
direction transversale, (cf. les observations de la macrostructure Chapitre II.) et à la dissolution 
complète ou sélective de la phase β’ dans cette zone. 
1.1.2. Utilisation du protocole TpC 
Les résultats précédents étant caractéristiques d’une diminution de la section portante du 
matériau du fait des processus de dissolution, un protocole permettant de faire l’équivalence entre 
section portante et profondeurs moyennes des défauts de corrosion a été utilisé. Ce protocole 
élaboré par (Augustin, 2008), est nommé TpC, pour Traction pour Corrosion. Il consiste à calculer la 
réduction de section portante équivalente correspondant à une profondeur moyenne de défaut 
donnée x(t) qui mènerait à la chute de la contrainte maximale. L’Equation 1. adaptée pour l’étude, où 
seule des fenêtres de l’éprouvette sont exposées, permet de calculer la profondeur moyenne de 
défaut équivalente en fonction de données issues des courbes de traction. 










x(tpré-corrosion) : profondeur moyenne de défaut équivalente au temps  de pré-corrosion tpré-corrosion 
F(tpré-corrosion) : Force à rupture de l’éprouvette pré-corrodée pendant un temps de pré-corrosion 
tpré-corrosion 
F(0) : Force à déformation plastique équivalente de l’éprouvette saine  
e : épaisseur initiale de l’éprouvette 
l : largeur initiale de l’éprouvette 
lexposée: largeur de l’éprouvette exposée à la dissolution 
 
Parallèlement aux calculs de profondeur moyenne de défaut équivalente par la méthode TpC 
(Méthode 2 sur la figure 3), les profondeurs de dissolution ont également été évaluées par 
observation au MO en coupe des éprouvettes pré-corrodées (Méthode 1). Il s’agit de la même 
méthode que celle utilisée pour l’évaluation des cinétiques de dissolution dans le Chapitre III. Partie 
2. Enfin, la profondeur de dissolution en coupe étant une moyenne des profondeurs mesurées sur la 
section exposée, des mesures plus locales, sur le faciès de rupture ont été effectuées via les 
observations MEB du faciès de rupture (Méthode 3). Il s’agit de mesurer la profondeur des zones de 
décohésion. Les résultats des 3 méthodes sont comparés sur la Figure IV-3. 




Figure IV-3. Comparaison des profondeurs moyennes de défauts obtenus après pré-corrosion 
du laiton α-β’ CuZn40Pb2 (CW617N) issu des barres de 65 mm de diamètre en milieu NaNO3 0.5 M 
pH 11 (a) à 0.02 V/ECS (b) 0.05 V/ECS  
Les 3 méthodes donnent des résultats similaires : la profondeur équivalente de défaut donnée 
par la méthode TpC est reliée à une profondeur de dissolution, elle-même parfaitement corrélée à 
une profondeur de zone de décohésion. Il faut noter une meilleure corrélation entre les valeurs 
issues des 3 méthodes à 0.05 V/ECS (Figure IV-3b) où la décohésion est certainement plus nette, du 
fait des cinétiques de dissolution plus fortes. De plus, la correspondance entre profondeur 
équivalente TpC (Méthode 1) et profondeur de décohésion mesurée par la méthode 3 est meilleure. 
Ces résultats sont attendus puisque la zone de rupture est la zone dont les profondeurs de défaut ont 
permis la rupture du matériau et qui donc détermine les propriétés mécaniques du matériau à la 
rupture. 
1.2. Deuxième campagne d’essais en cellule de corrosion 
La partie 2. du chapitre III. a montré que les cinétiques de dissolution du laiton α,β’ sont très 
dépendantes de l’évolution de l’électrolyte en cours d’essai, et donc du volume de solution, de la 
surface exposée et de l’agitation de l’électrolyte. L’étude du comportement en CSC nécessitant 
l’utilisation d’une cellule de corrosion, présentée dans le Chapitre II., l’exercice, décrit dans la section 
1.2, de quantification de l’abattement des propriétés mécaniques a été effectué sur des éprouvettes 
pré-corrodées dans les conditions d’utilisation d’une cellule au sein de laquelle trois litres de solution 
sont utilisés. Le but est d’une part, de quantifier les mécanismes élémentaires de corrosion dans ces 
conditions et d’autre part, de démontrer que l’abattement des propriétés mécaniques par corrosion, 
dans ces conditions, est limité et ne peut pas expliquer à lui seul une rupture du matériau en 
condition de CSC. Pour comparaison, en conditions de CSC, les résultats préliminaires de CSC 
montrent des ruptures à des charges inférieures à la limite élastique à 0.2% de déformation initiale, 
pour des temps d’essai estimés de 10h. Les résultats sont développés dans la Partie 2. de ce chapitre. 
1.2.1. Caractérisation de l’endommagement 
Les mêmes durées de pré-corrosion que celles appliquées dans la section 1.1, pour les essais de 
pré-corrosion en bécher (12 h, 24 h et 48 h), ont été utilisées ici dans les conditions de référence 
(NaNO3 0.5 M, pH ajusté à 11, 0.05 V/ECS) avant un test de traction standard. L’abattement des 
propriétés mécaniques est présenté par les courbes de traction de la Figure IV-4. 




Figure IV-4. Essais de traction sur éprouvettes pré-corrodées de laiton α,β' CuZn40Pb2 issues 
des barres de 65 mm de diamètre en solution, NaNO3 0.5M pH11 0.05 V/ECS – Cellule 
électrochimique 3L 
L’abattement des propriétés mécaniques observé pour les éprouvettes pré-corrodées est une fois 
encore cohérent avec les cinétiques de dissolution attendues pour les conditions choisies. On 
retrouve la chute de l’allongement maximal et le décalage des courbes vers des contraintes plus 
faibles. Il y a une chute graduelle des propriétés dès les premiers temps d’immersion, correspondant 
à une dissolution sans période d’incubation, ce qui est cohérent avec le potentiel choisi. Cependant, 
l’abattement est moins fort que celui quantifié en bécher dans les mêmes conditions de pré-
corrosion. Afin d’expliquer ce résultat, l’endommagement en cellule a été comparé à celui obtenu en 
bécher à travers l’observation des faciès de rupture. Le faciès de rupture pour une éprouvette 
représentative pré-corrodée pendant 48 h en cellule est présenté sur la Figure IV-5. 
Tout d’abord, l’endommagement du matériau est différent de celui obtenu pour de plus faibles 
volumes de solution en bécher. D’une part, l’analyse globale du faciès (Figure IV-1a) montre 
l’existence d’une zone de dissolution complète où les grains α et β’ ne sont plus présents ce qui n’a 
pas été observé lors des essais en bécher. D’autre part, une zone de décohésion (Figure IV-5b) est 
observée : elle est composée de grains α non corrodés, résultat cette fois-ci similaire aux résultats en 
bécher. Globalement, les profondeurs de dissolution sont plus faibles que les profondeurs obtenues 
lors des essais en bécher. Contrairement aux essais en bécher, la phase dézincifiée rosée n’est jamais 
observée, même pour les longs essais de pré-corrosion. La spécificité des cinétiques de dissolution en 
cellule, démontrée par cette analyse de l’endommagement, est quantifiée par la suite (cf. 1.1.2). Enfin, 
l’observation approfondie de la transition rupture ductile/décohésion (Figure IV-5c) montre que 
celle-ci est nette comme pour les observations en bécher. 




Figure IV-5. Observations au MEB du faciès de rupture d’une éprouvette en laiton α-β’ 
CuZn40Pb2 (CW617N) issue des barres de 65 mm de diamètre. Eprouvette soumise à un essai de 
traction après 48 h d'immersion en cellule de 3 L dans une solution de NaNO3 à 0.5 M pH 11 à 
0.05 V/ECS. (a) faciès global (b) zone rupture ductile/décohésion (c) zoom sur la transition 
rupture ductile/décohésion 
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1.2.2. Utilisation du protocole TpC  
Comme pour l’analyse de l’abattement des propriétés mécaniques des éprouvettes pré-corrodées 
en bécher, les profondeurs de défauts ont été estimées par 3 méthodes (MO en coupe (méthode 1), 
protocole TpC (méthode 2), MEB sur faciès de rupture (méthode 3) (Figure IV-6). 
 
Figure IV-6. Comparaison des profondeurs moyennes de défauts obtenues après pré-corrosion 
du laiton α-β’ CuZn40Pb2 (CW617N) issu des barres de 65 mm de diamètre en milieu NaNO3 0.5 M 
0.05 V/ECS pH 11 - Cellule électrochimique 3 L 
Encore une fois, les trois méthodes de mesures de profondeurs moyennes de défauts sont 
cohérentes et la méthode TpC valide la corrélation entre diminution de la section portante par 
décohésion causée par la dissolution et abattement des propriétés mécaniques. 
1.3. Analyse de la morphologie de surface 
L’abattement des propriétés mécaniques, principalement caractérisé par un décalage des courbes 
vers des contraintes plus faibles quand le matériau a été pré-exposé au milieu nitrate, est bien 
expliqué par la diminution de la section portante, ce qui a été validé à plusieurs reprises par la 
méthode TpC. En revanche, cela n’explique pas clairement la chute de l’allongement à rupture qui est 
relativement importante pour les essais longs. Il est connu que l’amorce de la rupture peut être 
causée par un défaut de surface. Sur cette base, l’évolution de la morphologie de la surface du fait de 
la pré-exposition au milieu nitrate a été quantifiée par deux paramètres que sont (i) la rugosité totale 
(ii) la tortuosité de surface. (Figure IV-7a) 
(i) La rugosité totale est calculée comme étant la distance entre le point le plus haut de la 
surface et le point le plus profond d’un défaut de surface présent sur la longueur analysée 
(150 µm*5 images). Il s’agit du paramètre Rt classiquement utilisé pour caractériser une 
surface. Cependant, il faut noter que la technique de mesure utilisée qui consiste en 
l’observation en coupe des échantillons pré-corrodés et en la quantification de la 
profondeur corrodée par analyse d’image n’est pas une méthode standardisée de 
rugosimétrie. Il s’agit d’une méthode qualitative. 
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(ii) La tortuosité de surface est calculée comme étant le rapport de la surface initiale exposée 
(plane) et la surface réelle de l’échantillon. Cela correspond, dans l’exemple de la Figure 
IV-7b au rapport des longueurs de la ligne verte et de la ligne bleue. Il s’agit encore une 
fois d’un paramètre qualitatif non standardisé. 
Les deux paramètres présentant les mêmes évolutions en fonction du temps de pré-exposition, 
par soucis de clarté, seule la tortuosité est présentée Figure IV-7a ; le paramètre rugosité totale 
semble plus limité pour représenter l’évolution complexe de la surface avec la dissolution : en effet, il 
ne permet pas de souligner la morphologie sinueuse créée par la dissolution de la phase β’. 
La Figure IV-7a compare les évolutions du paramètre de tortuosité et du ratio des allongements à 
rupture entre éprouvette pré-corrodée et éprouvette saine (Amax (t)/Amax) en fonction du temps de 
pré-exposition au milieu nitrate. Les deux courbes présentent la même allure ce qui suggère un effet 
de la morphologie de la surface sur l’allongement à rupture. 
 
  
Figure IV-7. Quantification de l'évolution de la morphologie de surface d’un laiton α-β’ 
CuZn40Pb2 (CW617N) issu des barres de 65 mm de diamètre lors de la pré-exposition au milieu 
nitrate (a) évolution de la tortuosité et du ratio Allongement maximal éprouvette pré-
corrodée/Allongement maximal d’une éprouvette saine (b) Exemple d’analyse d’image permettant 
d’extraire la tortuosité (rapport longueur de la ligne verte sur la ligne bleue) et rugosité totale 
1.4. Discussion 
L’ensemble des résultats portant sur l’évaluation des propriétés mécaniques résiduelles après 
corrosion d’éprouvettes de laiton α-β’ CuZn40Pb2 issues des barres de 65 mm de diamètre montre 
que les processus de dissolution ont un effet significatif sur les propriétés mécaniques du matériau. 
Les profondeurs de défaut de corrosion peuvent être directement liées à la réduction de la 
section portante de l’éprouvette créant un décalage des courbes de traction vers des contraintes plus 
faibles quand le matériau est pré-corrodé. La méthode TpC, permettant de calculer une profondeur 
moyenne de défaut équivalente, est validée. La méthode pourrait également être utilisée pour 
estimer la chute de la résistance mécanique d’une pièce sur la base de la profondeur de dissolution 
mesurée. 
L’écart entre les courbes déformation-contrainte (éprouvette saine / éprouvette pré-corrodée) 
est directement observable après le dépassement de la limite d’élasticité du matériau, c’est-à-dire 
avant l’application de fortes contraintes. Comme discuté par (Augustin, 2008) et (Larignon, 2011), la 
2. Endommagement par couplage corrosion / chargement mécanique 
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valeur de la contrainte à partir de laquelle cet écart est visualisé peut être reliée à l’ouverture des 
défauts plus ou moins précoce, nécessitant ou non l’application de forte contrainte. Dans notre cas, 
les résultats traduisent le fait que les défauts de corrosion sont déjà ouverts avant que l’on n’atteigne 
la limite d’élasticité du matériau, réduisant totalement la portance de la zone corrodée dès le début 
de l’essai. Cela montre donc que les grains α non corrodés, autour desquels la phase β’ a été 
complétement dissoute, n’offrent qu’une tenue mécanique négligeable même s’ils sont partiellement 
liés en certains points. Enfin,  il apparait que lorsqu’une zone dézincifiée est présente, elle n’oppose 
également aucune résistance mécanique. En effet, les profondeurs de défauts calculées par la 
méthode TpC correspondent à la profondeur dézincifiée ce qui montre que la zone dézincifiée est une 
zone non portante. Cette observation corrobore le caractère poreux de la phase dézincifiée. 
 
Le protocole TpC a pu être complété par une analyse de l’évolution de la morphologie de surface 
des éprouvettes lors de la phase de pré-exposition au milieu permettant d’expliquer l’abattement de 
l’allongement maximal observé. Comme appréhendé par (Augustin, 2008) et (Larignon, 2011), les 
défauts de corrosion peuvent jouer le rôle d’entaille, localisant la déformation et menant à la rupture 
prématurée des éprouvettes. Dans notre cas, la localisation de la dissolution sur la phase β’ crée des  
défauts de surface fins entre grains α . La méthode TpC pourrait être améliorée pour relier tortuosité 
de surface et diminution de l’allongement à rupture. La définition du paramètre tortuosité a pour 
objectif de rendre compte de l’ensemble de l’évolution de surface, à savoir principalement de deux 
paramètres qui sont nécessaires pour caractériser l’effet d’entaille d’un défaut de corrosion 
notamment : la profondeur de défaut et le rayon de courbure en fond de défaut. (cf. Modèle de 
Peterson discuté au paragraphe 2.1.4.2). Une technique d’analyse de surface comme l’interférométrie 
pourrait permettre d’extraire des paramètres 3D pertinents pour établir une relation précise entre 
morphologie de surface et chute de l’allongement à rupture. 
 
Enfin, les propriétés mécaniques résiduelles mesurées sont encore très élevées quelles que soient 
les conditions d’exposition au milieu nitrate. Parallèlement, des essais préliminaires de CSC dans le 
milieu ont montré un endommagement destructif du matériau pour des charges constantes 
appliquées inférieures à la limite d’élasticité à 0.2% de déformation (contrainte initiale de 140MPa), 
et pour des temps d’exposition au milieu inférieurs à 12 h. La comparaison entre ces résultats 
préliminaires et ceux de la partie 1. de ce chapitre montre qu’un effet de couplage entre la corrosion 
et le chargement mécanique est attendu pour expliquer l’endommagement beaucoup plus sévère que 
présumé par le seul abattement des propriétés mécaniques causé par la dissolution. 
L’endommagement par couplage est abordé dans la partie 2. 
2. Endommagement par couplage corrosion / chargement mécanique 
L’endommagement obtenu sur des éprouvettes soumises simultanément aux conditions 
corrosives de référence (milieu NaNO3 0.5 M pH 11, 0.05 V/ECS) et au chargement mécanique de 
référence (140 MPa) est caractérisé par la propagation de fissures traversantes, se propageant très 
rapidement à travers le matériau et menant à sa rupture. 
L’analyse de cet endommagement spécifique, obtenu exclusivement en conditions de couplage 
des sollicitations environnementale et mécanique, a été faite en deux temps. Il s’agit dans un premier 
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temps d’analyser les conditions et la morphologie de l’initiation des fissures dans la section 2.1. et 
dans un second temps de comprendre les conditions et la morphologie de la propagation de la fissure 
dans la section 2.2. 
2.1. Initiation de fissures 
2.1.1. Analyse de l’endommagement 
Les éprouvettes de laiton α-β’ sont analysées après leurs ruptures obtenues par un test de CSC 
dans les conditions de référence. (Figure IV-8) 
 
Figure IV-8. Observations MO du laiton α-β’ CuZn40Pb2 (CW617N) issu des barres de 65 mm de 
diamètre endommagé dans les conditions de référence de CSC (NaNO3  0.5 M, pH 11 0.05 V/ECS, 
140 MPa) (a) Surface de l’échantillon (b) observation en coupe d’une zone d’initiation de fissures 
(c) observation en coupe d’une zone d’initiation et de propagation de fissures 
Des observations MO en surface (Figure IV-8a) et en coupe (Figure IV-8b et c) représentatives de 
l’endommagement généré dans les conditions de référence sont présentées. La phase β’ est identifiée 
comme le lieu préférentiel de l’initiation de fissures comme attendu. La zone d’initiation reste 
relativement fermée même si la fissure commence à se propager. Plus précisément, il apparait que, 
dans les conditions de référence, la zone d’initiation correspond à une zone confinée qui s’étend sur 
une profondeur de 20µm : cette zone, créée par la dissolution de la phase β’, est située entre deux 
grains α. 
En complément, le faciès de rupture des éprouvettes en laiton testées en CSC a été observé par 
MEB. (Figure IV-9) 




Figure IV-9. Observations au MEB du faciès de rupture d'éprouvettes de laiton α-β' CuZn40Pb2 
(CW617N) issues des barres de 65 mm de diamètre soumises au test de CSC dans les conditions de 
référence (NaNO3 0.5 M, pH 11 0.05 V/ECS, 140 MPa) (a) Vue générale (b) Zoom au cœur du faciès 
(c) Zone d'initiation de fissure (d) Zone sans initiation de fissure 
Le faciès de rupture est composé de zones ductiles, similaires à celles observées sur des 
échantillons soumis à un essai de traction à l’air ambiant. Dans ces zones, un nombre important de 
cupules est observé comme pour le matériau sain après les essais de traction à l’air. La rupture est 
liée à la formation de cupules autour des grains α et des globules de plomb, semblables à celles 
obtenues après un chargement maximal de 390 MPa. Cependant, de nombreuses zones présentant de 
la décohésion sans déformation sous différentes formes sont observées du cœur vers le centre de 
l’éprouvette (Figure IV-9b et c) : leur épaisseur est très variable. Des arêtes de grains sont clairement 
observées traduisant une décohésion intergranulaire : des fissures, intergranulaires et 
intragranulaires, sont mises en évidence. Ces observations à cœur sont exclusivement obtenues en 
condition de CSC. 
Pour compléter les observations précédentes, outre de par l’observation des arêtes des grains α, 
la zone de décohésion, qui se propage à cœur, a été caractérisée principalement par l’ouverture de 
l’interphase α/β’, puis par des trous laissés par les globules de plomb dissous, et enfin par la fracture 
de la phase β’ sans signe de ductilité. Concernant la localisation de l’ensemble des zones de 
décohésion, celles-ci  sont observées tout le long de la zone exposée, en accord avec les processus de 
dissolution attendus et visualisés sur les éprouvettes soumises à un essai de traction après pré-
corrosion. Dans certaines zones spécifiques, la zone de décohésion est étendue en profondeur du 
bord vers le cœur des éprouvettes (Figure IV-9c), ce qui est caractéristique de l’initiation de fissures. 
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La décohésion peut atteindre le cœur de l’échantillon (Figure IV-9b). Cette propagation rapide et 
traversante de la décohésion explique le caractère destructif des conditions de couplage mécanique-
environnement.  
 
Le phénomène de fissuration, bien caractérisé par ces premières observations, ayant été identifié, 
la vitesse d’initiation et de propagation de l’endommagement a été mesurée en suivant l’allongement 
de l’éprouvette et le courant : ces deux grandeurs permettent d’extraire les paramètres significatifs 
que sont la déformation de l’éprouvette (Figure IV-10a) et la densité de courant (Figure IV-10b). 
 
 
Figure IV-10. Suivi des essais de CSC menés sur le laiton α-β’ CuZn40Pb2 (CW617N) issu des 
barres de 65 mm de diamètre dans les conditions de référence (NaNO3 0.5 M pH 11 0.05 V/ECS, 
140 MPa) (a) déformation vs temps (b) densité de courant vs temps 
Trois essais similaires dans les conditions de référence sont comparés. Une très bonne 
reproductibilité de l’essai est observée. Les temps à rupture sont estimés à 12 h ± 0.3 h pour le 
prélèvement de matière présenté sur la Figure IV-10. Pour d’autres prélèvements matière, dans une 
section différente de la barre, les temps à rupture peuvent varier de 9h à 13h, mais, globalement, une 
bonne reproductibilité des essais est observée par zone de prélèvement (écart-type inférieur à 0.6 h). 
 
Les courbes de déformation en fonction du temps (Figure IV-10a) font apparaître 3 étapes. 
 Une première étape correspondant à la mise en charge de l’éprouvette jusqu’à 140 MPa 
pour atteindre une déformation d’environ 0.14%. 
 Une seconde étape correspondant à une évolution linéaire de la déformation 
 Enfin, une dernière étape qui commence avec la rupture de la linéarité de la courbe de 
déformation en fonction du temps et qui est caractérisée par une vitesse de déformation 
significativement supérieure à celle de la seconde période (>10-2 %.h-1) 
 
Globalement, les trois étapes de déformation présentées mettent en évidence que la déformation 
à rupture est extrêmement faible quand elle est comparée à la forte ductilité du matériau sain lors 
des tests de traction à l’air. Cette déformation à rupture peut cependant être légèrement sous-
estimée du fait du caractère brutal de la rupture, et de la fréquence d’acquisition des points de 
mesure optimisée pour la longueur de l’essai (0.015 Hz). Cependant, la déformation brutale en fin 
d’essai résulte a priori d’un arrachement final (endommagement mécanique) et non de la 
propagation de fissure. Lors des tests de traction, effectués à 10-3 s-1 pour le matériau sain, la valeur 
moyenne de la déformation à rupture a été évaluée à 20.5 ± 1.5 %. Les faibles valeurs de déformation 
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obtenues en CSC peuvent être reliées à la décohésion observée, avec une fissure qui se propage sans 
signe de déformation des différents grains. 
 
Concernant les courbes de densité de courant en fonction du temps (Figure IV-10b), une forte 
densité de courant est observée durant les premiers temps du test, en accord avec les résultats du 
Chapitre III. Partie 2.. Ensuite, une stabilisation de la densité de courant autour de 1.5 mA/cm² après 
quelques heures est observée. La densité de courant devient nulle au moment de la rupture car 
l’arrêt de la polarisation est ainsi programmé pour préserver le faciès de rupture. 
 
Des tests interrompus (stoppés avant la rupture) ont également été effectués pour caractériser 
les différentes étapes du test de CSC décrites précédemment. Des échantillons testés durant 2 h, 4 h 
et 8 h dans les conditions de référence du test ont été observés en coupe par MO : il apparait 
clairement qu’aucune initiation de fissure n’existe dans l’ensemble de la longueur utile de 
l’éprouvette testée. Par contre, pour un test interrompu lors de la 3ème étape de déformation, après 
l’arrêt de la linéarité de la courbe déformation-temps, les observations montrent plusieurs initiations 
de fissures le long de la zone exposée. A partir de ces observations, la seconde étape de déformation a 
été identifiée comme une période d’incubation nécessaire à l’établissement des conditions favorables 
à l’initiation des fissures. Le temps d’initiation a donc été défini comme étant le temps nécessaire 
pour obtenir l’arrêt de la linéarité de la courbe déformation–temps. Enfin le temps de propagation 
correspond à la troisième étape de la déformation (>10-2 %.h-1). 
2.1.2. Effet d’un temps d’incubation sans charge 
Plus globalement, l’endommagement dans l’environnement choisi a été caractérisé, comme 
attendu par le chapitre III., par un processus de dissolution anodique actif avant et après l’apparition 
de défauts plus localisés comme les fissures. 
Dans ce contexte et dans le but de caractériser la sensibilité du laiton à l’initiation des fissures, 
des tests de CSC ont été effectués après différents temps de pré-exposition au milieu des éprouvettes 
en cellule de 3 L. Durant cette période, seules les conditions corrosives sont appliquées (conditions 
de référence). Ensuite le chargement mécanique du test de CSC (140 MPa) est appliqué. Les résultats 
sont présentés par les courbes déformation-temps. (Figure IV-11) 
 
Figure IV-11. Suivi de la déformation lors d’essais de CSC sur le laiton α,β' CuZn40Pb2 
(CW617N) issu des barres de 65 mm dans les conditions de référence (NaNO3 0.5 M pH 11, 
0.05 V/ECS) à 140 MPa après différents temps de pré-exposition au milieu sous polarisation. 
Chapitre IV.  Mécanismes de fissuration par CSC 
147 
 
Pour 2 h et 4 h de pré-immersion, donc de dissolution préliminaire, le temps à rupture est réduit 
de 3 h et 6 h respectivement : la dissolution anodique semble donc participer activement à 
l’augmentation de la sensibilité à l’initiation de fissures de CSC. Toutefois, pour des durées de pré-
exposition au milieu supérieures (entre 4 et 10 h), le temps à rupture n’est pas réduit davantage par 
rapport au résultat observé après 4 h de pré-exposition. Il ressort de ces résultats que 4 h de pré-
immersion est le temps optimum réduisant la résistance à la CSC ; ensuite, la sensibilité à la CSC reste 
constante. D’après ces résultats, la dissolution active est le phénomène majeur qui permet 
l’établissement des conditions favorables au processus d’initiation de fissures pendant les 4 
premières heures. Ensuite, le couplage du chargement mécanique et des conditions 
environnementales est nécessaire pour permettre après environ 5 h, l’amorçage de fissures.  
Enfin, on note aussi que la seconde étape de déformation pour les éprouvettes pré-corrodées est 
caractérisée par une vitesse de déformation plus importante (3.10-3±2.10-3 %.h-1) que pour les 
éprouvettes sans pré-corrosion (8.10-4 ± 2.10-4  %.h-1). 
Le phénomène de dissolution anodique a été quantifié en caractérisant l’évolution de la surface 
entre 2 h et 8 h de test interrompu, puis après rupture (Figure IV-12). Plusieurs phénomènes sont 
observés : 
(i) Une dissolution active de l’échantillon, similaire à celle observée après les essais 
quantifiant l’abattement des propriétés mécaniques du laiton après exposition au milieu 
en cellule de 3 L sans charge (Figure IV-12a) 
(ii) Une dissolution menant à une augmentation des paramètres de rugosité maximale et de 
tortuosité (Figure IV-12b) 
(iii) Une évolution des proportions des phases α et β’ exposées au milieu (Figure IV-12c) 
 
 
Figure IV-12. Suivi de l'évolution de la morphologie de surface lors des essais de CSC 
interrompus sur le laiton α,β’ CuZn40Pb2 (CW617N)  issu des barres de 65 mm de diamètre dans 
les conditions de référence (NaNO3 0.5 M pH 11, 0.05 V/ECS) à 140 MPa (a) Profondeur de 
dissolution (b) Tortuosité et rugosité totale (c) Ratios de phases exposées 
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(i) Les cinétiques de dissolution ont été identifiées comme quasi-linéaires durant la période 
menant à la rupture de l’éprouvette. Elles ne diffèrent pas des cinétiques de dissolution 
sans charge (par comparaison avec la Figure IV-6) ; ce résultat est cohérent avec 
l’absence d’effet significatif du chargement mécanique sur les processus de dissolution 
simultanée clairement observé dans le Chapitre III. Partie 2.. La cinétique de dissolution a 
été évaluée entre 3.75 et 5 µm/h durant la deuxième étape de déformation linéaire. La 
dissolution se produisant des deux côtés de l’échantillon testé, l’augmentation de la 
contrainte nominale supportée par l’échantillon se produit à une vitesse inférieure à 0.75 
MPa/h. Quand cette valeur est comparée à la contrainte maximale du matériau (évaluée à 
390 ± 5 MPa par les tests de traction à 10-3 s-1), l’augmentation de la contrainte appliquée 
apparaît négligeable. 
 
(ii) Comme lors des tests réalisés dans la Partie 1. de ce chapitre, la morphologie de surface a 
été évaluée au moyen de  mesures de tortuosité et de rugosité totale. La tortuosité 
augmente sensiblement de 1 à 2.1 du fait de cinétiques de dissolution différentes entre 
les phases α et β’. Ce phénomène crée des zones de confinement, entre grains α, dans 
lesquelles la solution est piégée à la surface du laiton. Comme la tortuosité, la rugosité 
totale augmente de 0 à 28 µm. L’évolution de ces deux paramètres suggère une 
concentration de contrainte en surface de l’éprouvette, résultant d’un chargement en 
pointe de défaut. 
 
(iii) Enfin, l’analyse de la morphologie de surface montre que la dissolution réduit 
significativement la surface de phase β’ exposée, tandis que la surface de phase α plus 
stable augmente sensiblement. Ces phénomènes sont bien visualisés en suivant 
l’évolution des rapports de surface au cours du temps. Néanmoins, une stabilisation de la 
surface β’ exposée est observée, montrant qu’après un certain temps de corrosion (4 h) 
l’augmentation du ratio de surface α/β’ vient principalement de l’augmentation de 
surface α exposée et non d’une diminution de phase β’ exposée. Cela traduit une 
stabilisation de la taille des zones préférentielles de dissolution. 
Les principales évolutions de surface, mesurées ici, sont essentiellement dues à la dissolution 
sélective de la phase β’, cependant, une analyse de la rugosité à une échelle plus fine, pourrait mettre 
en évidence d’autres évolutions des surfaces réactives. 
 
La dissolution anodique active a été identifiée comme un paramètre augmentant 
significativement la sensibilité à l’initiation de fissures, comme cela a été montré par les essais de 
CSC, incluant une pré-exposition au milieu. L’évolution de la morphologie de surface doit être prise 
en compte pour expliquer l’augmentation de la sensibilité de l’alliage au phénomène de CSC. Le 
confinement de la solution et la concentration de contraintes en surface sont avancés pour expliquer 
la sensibilisation du laiton aux phénomènes de CSC. Il reste néanmoins nécessaire de conjuguer 
application d’une contrainte mécanique et sollicitation environnementale pour permettre l’amorçage 
de fissures. 
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2.1.3. Effet du niveau de chargement mécanique 
Dans le but d’étudier l’effet du chargement mécanique sur la sensibilité à la CSC du laiton, des 
essais de CSC supplémentaires ont été effectués. L’influence de la charge a été évaluée par des tests à 
différents niveaux de chargement, autour de la charge de référence de 140 MPa. Les résultats sont 
présentés par les courbes déformation-temps.  
Les courbes présentées (Figure IV-13) sont, comme pour les courbes de référence à 140MPa 
(Figure IV-10a), caractérisées par trois périodes. 
 Une première période correspondant au chargement de l’éprouvette. Les charges testées 
permettent d’atteindre entre 0.12% et 1.4% de déformation. 
 Une seconde période caractérisée par une évolution linéaire de la déformation 
 Une dernière période, caractérisée par une forte évolution de la déformation, qui, selon la 
charge appliquée, présente des paliers. La dernière période attribuée à la propagation de 
fissure sera discutée dans la section 2.2. L’analyse ci-dessous portera donc sur la partie 
non grisée de la Figure IV-13. 
 
Figure IV-13. Suivi de la déformation lors d'essais de CSC à différentes charges sur le laiton α-β' 
CuZn40Pb2 (CW617N) issu des barres de 65 mm de diamètre dans les conditions de référence 
(NaNO3 0.5 M pH 11, 0.05 V/ECS) – Analyse de l’initiation des fissures 
Globalement, l’augmentation de la charge diminue significativement la seconde période des 
courbes déformation-temps, et donc le temps d’incubation nécessaire à l’initiation des fissures. La 
comparaison des profondeurs de dissolution après rupture pour des éprouvettes soumises à 
différents niveaux de contrainte dans le milieu montre que la charge n’influence pas les cinétiques de 
dissolution ce qui est en accord avec les résultats du chapitre II. Partie 2. concernant les processus de 
dissolution simultanée. L’évolution des morphologies de surface (rugosité totale et tortuosité) se fait 
donc aux mêmes vitesses quelle que soit la charge. Il en résulte que l’initiation de fissures pour les 
hautes charges se fait pour une morphologie de surface beaucoup moins tortueuse que pour les 
conditions de référence. L’augmentation de la charge facilite donc les processus d’initiation des 
fissures et, pour un niveau de chargement mécanique élevé, une évolution significative de la 
morphologie de surface ne semble pas nécessaire pour obtenir des conditions favorables à 
l’initiation. 




Figure IV-14. Quantification du nombre de fissures présentes après essais de CSC menés 
jusqu’à rupture sur le laiton α-β’ CuZn40Pb2 issu des barres de 65mm de diamètre en milieu 
NaNO3 0.5 M pH 11 0.05 V/ECS à différentes charges (a) Quantification globale, (b) quantification 
par classes 
La quantification du nombre (Figure IV-14a) et de la distribution par tailles des fissures (Figure 
IV-14b) observées à différentes charges après la rupture des éprouvettes, montre qu’un nombre 
maximal de fissures, initiées avant la rupture, est obtenu pour une charge de 205 MPa. Cela est 
particulièrement visible sur les fissures dont la taille est inférieure à la dimension des grains (classes 
<20µm). Pour une classe de longueur équivalente à la taille de grain (20µm-40µm), le nombre de 
fissures quantifiées selon la charge est aléatoire. Enfin, la quantification montre également que le 
nombre de fissures qui se sont propagées avant la rupture (>40µm, soit une propagation sur plus de 
2 grains) augmente avec la charge. 
2.1.4.  Discussion 
Les conditions mises en œuvre pour provoquer l’apparition rapide de fissures par CSC sont 
favorables. Après 12 h, sous polarisation anodique constante en milieu NaNO3 0.5 M, pH ajusté à 11 
une contrainte uniaxiale constante étant appliquée, la rupture d’éprouvettes de laiton 
α,β’ CuZn40Pb2 est observée. L’endommagement visualisé est spécifique des conditions de CSC. Le 
phénomène de fissuration n’est obtenu qu’en cas de couplage entre sollicitations environnementale 
et mécanique. Ces résultats montrent que les solutions de NaNO3 à pH ajusté par NaOH sont propices 
à l’endommagement par CSC, comme observé par (Fernandez, et al., 2011) sur les laitons α durant 
des tests de traction lente dans un milieu similaire. 
La morphologie de l’endommagement généré et la bonne reproductibilité des temps à rupture 
peuvent être jugées comme satisfaisantes pour évaluer rapidement la sensibilité à la CSC de laiton 
α,β’ CuZn40Pb2. La morphologie de la fissure observée est similaire à celle décrite après expertise 
d’un certain nombre de composants de robinetterie gaz après rupture en service (cf. Introduction). 
Le chemin de propagation se situe à l’interphase α/β’, ou est transgranulaire β’ - mais non 
transgranulaire α comme lors d’exposition à des vapeurs d’ammoniac. La représentativité de 
l’endommagement semble améliorée par le milieu NaNO3. Cette observation est le signe d’une bonne 
simulation d’une longue période d’utilisation du composant en laiton. Des essais complémentaires, 
dans les conditions de référence, sur différents prélèvements de matière issus d’une même barre de 
65 mm de diamètre du matériau montrent que le test permet de classer la sensibilité de ceux–ci de 
manière répétable. Le fait que le test soit discriminant vis-à-vis de différentes microstructures est 
encourageant : ces résultats seront développés dans le Chapitre V. à travers la réalisation de tests sur 
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un panel de microstructures modèles. Il s’agira de démontrer le potentiel du test en termes de 
sélectivité et répétabilité. 
 
L’analyse des faciès de rupture et les observations en coupe par MO des échantillons testés dans 
les conditions de référence attestent d’une décohésion de l’interphase α/β’ et de la phase β’ elle-
même, les zones de décohésion progressant à travers le matériau. Cette morphologie de 
l’endommagement est en accord avec la plus forte sensibilité de l’alliage à la fissuration 
transgranulaire β’ et à la fissuration à l’interphase α/β’ observées par (Hintz, et al., 1985) (Hintz, et 
al., 1986) durant des tests de traction lente sous polarisation (SSRT à 5.10-6 cm.s-1) et pour des tests à 
déformation constante, après mise en contrainte initiale à 270 MPa, sur des laitons α,β’. 
Enfin, la partie ductile du faciès de rupture, similaire à ce qui est observé pour le matériau sain, 
peut être attribuée à l’arrachement final de l’éprouvette de laiton. En effet, la propagation de fissures 
mène à une réduction de la section portante de l’échantillon. A partir d’un certain degré de réduction 
de section, la section résiduelle portante est soumise à une contrainte suffisante pour générer la 
déformation plastique de l’échantillon. Cette observation est typique des essais à contrainte imposée. 
2.1.4.1.  Effet de la dissolution active 
Les résultats ont montré que les conditions propices à l’amorçage de fissures peuvent être en 
partie générées par une période de dissolution sans charge dans les conditions de référence : pour 
cette partie-là du processus, le couplage entre sollicitations mécanique et environnemental n’est pas 
nécessaire. 
 
Les résultats du chapitre III. ainsi que ceux de la Partie 1. de ce chapitre ont permis de quantifier 
cette dissolution. Dans tous les cas, la sensibilité accrue de la phase β’ à la dissolution a été 
démontrée vis-à-vis de la phase α. Cette disparité de réactivité entre les deux phases explique 
facilement l’augmentation de la tortuosité de surface et de la rugosité totale du matériau durant 
l’essai. 
De plus, l’évolution de la densité de courant, qui traduit la rapidité de la dissolution, est en accord 
avec les rapports de surfaces α/β’ exposées. La phase β’ étant plus sensible aux phénomènes de 
dissolution, le premier pic de densité de courant est expliqué par la forte dissolution d’une grande 
surface β’ exposée et des éventuelles couches d’oxyde formées durant les 15 premières minutes de 
maintien au potentiel libre comme discuté dans le chapitre III. La densité de courant se stabilise 
ensuite, comme la surface de phase β’ exposée. La dissolution se localise alors sur une plus faible 
surface de phase β’ exposée. 
La localisation de la dissolution sur la phase β’, en fond de défauts de corrosion, peut également 
être mise en lumière par les hypothèses suivantes. Il a été montré que le ratio Surface 
exposée/Volume de solution corrosive (S/V), ainsi que l’agitation de la solution jouent un rôle 
majeur sur les cinétiques de dissolution. Dans une cellule contenant 3L de solution, avec deux 
surfaces de 0.8 cm² exposées au milieu, le rapport S/V est équivalent aux conditions en bécher 
(5.3.10-4 cm²/mL). Cependant l’agitation du milieu, bien plus faible, et la position de l’échantillon, 
verticale, ne conduisent pas aux mêmes conditions d’évacuation des produits de corrosion. Cela peut 
impacter les phénomènes de saturation et donc de précipitation. Ces changements influent sur les 
paramètres clés identifiés que sont le pH et la concentration en Cu à la surface de l’échantillon. Ils 
modifient les cinétiques de dissolution en les accentuant en fond de défaut de corrosion. 
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Pour conclure, le seul phénomène de dissolution est suffisant pour conduire à un changement de 
la morphologie de surface. Cela a pour conséquence, d’une part la concentration de contrainte en 
surface (aspect qui sera développé dans le paragraphe suivant 2.1.4.2) et d’autre part, la localisation 
des processus de dissolution, sur la phase β’ en fond de défauts, zones confinées plus actives qui 
pourraient sensibiliser le matériau aux phénomènes de CSC. Cependant, il apparait que ce 
phénomène ne fait que permettre l’établissement des conditions propices à l’initiation de fissures. Un 
couplage entre dissolution et chargement mécanique est nécessaire pour permettre l’initiation de 
fissures. 
2.1.4.2. Effet du chargement mécanique. 
La contrainte a été identifiée comme un paramètre clé contrôlant la sensibilité à l’initiation de 
fissures, grâce à l’observation d’une diminution des temps à rupture avec l’augmentation de la 
contrainte. Plusieurs remarques doivent être faites ici. 
En premier lieu, les cinétiques de dissolution identifiées comme quasi-linéaires durant la période 
de test réduisent la section portante de l’échantillon. La contrainte appliquée à l’échantillon 
augmente d’environ 0.75 MPa/h. Cela est cohérent avec une augmentation linéaire de la déformation 
durant la seconde étape de déformation visualisée sur les courbes déformation–temps. 
Ensuite, la contrainte nominale estimée par l’approche précédente reste simpliste pour 
caractériser un endommagement local, pour lequel le niveau de contrainte à l’échelle des grains doit 
être pris en compte. Les phénomènes de décohésion des grains β’ et de l’interphase α-β’ résultent de 
la contrainte locale. Dans ce sens-là, la concentration de contrainte en surface a été considérée. Il est 
bien connu que les irrégularités de surface peuvent créer une concentration de contrainte, d’autant 
plus que les valeurs de tortuosité et de rugosité quantifiées lors de la dissolution sont fortes. Le 
modèle de Peterson permet d’estimer un facteur théorique de contrainte (Kt) par l’Equation 2 qui 
traduit l’intensité de la concentration de contrainte. 
Equation 2. Kt = 1 +2 √
𝑎
𝜌
  avec  ou Kt = 1 +2 
𝑎
𝑏
   avec  
a : la demi-longueur de défaut    a : grand axe du défaut 
ρ : le rayon de courbure du fond de défaut   b : petit axe du défaut 
L’Equation 2, valable dans les cas 2D d’une plaque infinie présentant un défaut elliptique, est une 
première approche pour quantifier l’impact de ces défauts de corrosion sur le champ de contrainte. 
Dans ce sens, la contrainte de surface augmente clairement avec le temps, d’une part par 
l’amincissement des défauts (entre grains α) et par l’augmentation de la profondeur de dissolution. 
On peut estimer un Kt  d’environ 5 sur la Figure IV-8b grâce à l’Equation 2. 
De plus, la contrainte vue en fond de défaut σdéfaut reste fonction de la contrainte appliquée 
σappliquée selon l’Equation 3. 
Equation 3. σdéfaut= Kt * σappliquée avec 
σdéfaut  : la contrainte en fond de fissure 
σappliquée : la contrainte appliquée lors du test 
 
Ainsi, l’établissement des conditions propices à l’amorçage de fissures est clairement impacté par 
le niveau de contrainte global et local, ce qui se traduit par l’évolution des temps d’initiation avec la 
charge appliquée. Il semblerait qu’un niveau minimum de contrainte surfacique locale soit nécessaire 
pour abaisser la résistance à l’amorçage de fissures. Ce niveau minimum peut être atteint soit par 
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application d’une contrainte nominale suffisamment forte, soit par une évolution des contraintes liée 
à une évolution de surface qui permette la concentration de contrainte. 
Une fois encore, la contrainte surfacique permet d’amener le matériau dans des conditions 
propices à l’initiation de fissures mais le phénomène de couplage reste nécessaire à l’amorçage des 
fissures. Cet aspect est abordé dans le paragraphe suivant 2.1.4.3. 
2.1.4.3. Effet du couplage 
Il reste que la concentration de contrainte liée aux phénomènes de dissolution de surface 
localisés n’est pas suffisante pour mener à l’initiation de fissures. Effectivement, d’une part, les 
résultats ont montré que, lors des essais de CSC, une période dont la durée est incompressible (5h)  
et pendant laquelle des phénomènes de couplage entre dissolution et chargement mécanique sont 
observés dans les conditions de référence, était nécessaire pour observer l’initiation des fissures. 
D’autre part, la fissure s’initie sans changement significatif de la morphologie de surface pour les 
contraintes les plus fortes, ce qui exclut d’atteindre des concentrations de contrainte suffisantes pour 
atteindre localement la contrainte à rupture de l’alliage. 
 
Le phénomène se déroulant lors du couplage peut être plus précisément analysé lors de la 
période d’incubation en procédant à une régression linéaire de la courbe déformation-temps, durant 
la deuxième étape de la déformation. La pente a une valeur de 8.10-4 ± 2.10-4 %.h-1 à 140 MPa. Or, 
l’augmentation de la contrainte nominale appliquée à l’échantillon, simplement due à la réduction de 
section visible (majorée à 0.75 MPa/h), devrait être inférieure à 7.10-4 %/h-1 en considérant le 
comportement mécanique de l’échantillon élastique (Module de Young de 100.8 GPa). Ainsi, même 
s’il s’agit d’une estimation avec un calcul simple de la déformation, un supplément de déformation de 
la zone utile sous dissolution (traduisant un affaiblissement du matériau) peut être envisagé durant 
la seconde période, expliquant alors l’occurrence d’un phénomène d’initiation de fissures. 
Une modification en profondeur de la phase β’ pourrait générer ce supplément de déformation et 
permettre ensuite la propagation de fissures. Au moment de proposer un mécanisme permettant 
l’initiation de fissures à travers la phase β’ modifiée, plusieurs mécanismes de CSC identifiés dans la 
littérature doivent être rappelés. 
 Un mécanisme incluant la formation et la rupture de film fragile (oxyde, couche 
dézincifiée) à la surface de l’échantillon comme proposé par (Sieradzki, et al., 
1985)(Newman, et al., 1989) (Zhang, et al., 2009) (Du, et al., 2013) pour les laitons. En 
effet, une surface dézincifiée, bien que fine, est observée en surface (Figure IV-8a). Cette 
couche pourrait conduire à un comportement fragile de la surface permettant 
l’apparition d’une fissure qui pénétrerait dans le métal sous-jacent. Ce phénomène se 
reproduirait alors de manière cyclique. Cependant, la phase β’ dézincifiée, identifiée 
comme très poreuse et dont la formation est en compétition avec une dissolution 
simultanée forte dans les conditions choisies, ne présente pas les mêmes propriétés 
qu’une phase α dézincifiée. Celle couche dézincifiée reste fine dans les conditions choisies 
et il semble peu probable qu’assez d’énergie soit accumulée avant rupture de la couche 
pour qu’une fissure puisse pénétrer dans le métal sous-jacent. De plus, cela suggère un 
mécanisme discontinu, généralement caractérisé par des marques d’arrêt de la fissure 
sur le faciès de rupture ainsi que par des fluctuations de courant  au moment de la mise à 
nu du métal qui ne sont pas visibles dans notre cas. 
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  Un mécanisme permettant la réduction des forces de liaison atomique par l’absorption 
d’espèces endommageantes illustré sur la Figure IV-15 (Uhlig, et al., 1975)(Hintz, et al., 
1985) (Hintz, et al., 1986). L’adsorption d’espèces endommageantes peut être postulée ; 
cela permet de réduire suffisamment les forces de liaison atomique pour initier la 
décohésion. Les processus de dissolution métallique peuvent impliquer d’après 
(Pickering, et al., 1967) différentes étapes avec, en particulier, la formation d’espèces 
métalliques, d’espèces adsorbées et d’espèces ioniques. Une accumulation d’espèces 
adsorbées de Cu, due au processus de dézincification permettrait potentiellement 
l’abaissement des forces de liaison. La détection d’espèces dites « adsorbées » est 
cependant difficile et ce mécanisme d’espèces adsorbées fait souvent référence à une 
espèce provenant du milieu. Dans ce sens, l’adsorption d’espèce comme les ions OH- peut 
également être envisagée. 
 
Figure IV-15. Illustration du mécanisme d'adsorption d'espèces endommageantes (Uhlig, et al., 
1975) 
 Un mécanisme de mobilité de surface illustré sur la Figure IV-16 (Galvele, 1987) (Galvele, 
1993) (Galvele, 2000). Une fissure est initiée par la condensation de lacunes en fond de 
défaut. Les processus de dissolution, à la surface, serait le moteur de l’accroissement de 
la mobilité de surface, en approvisionnant de manière continue la surface du métal en 
lacunes. Ce mécanisme a été proposé pour expliquer la corrosion sous contrainte 
visualisé par (Fernandez, et al., 2011) sur les laitons monophasés α en solution NaNO3 
(pH alcalin par ajout de NaOH). 
 
Figure IV-16. Illustration du mécanisme de mobilité de surface (Galvele, 1987) 
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Les deux derniers mécanismes semblent envisageables dans notre cas. 
Le mécanisme d’adsorption d’espèces endommageantes et le mécanisme de mobilité de surface 
permettraient d’observer le supplément de déformation détecté lors de la seconde période de 
déformation lors des tests de CSC. Ces mécanismes modifient le champ de contrainte interne du 
matériau qui peut inclure initialement des contraintes de mise en forme ou de solidification (cf. 
Partie 3.). Grâce aux mécanismes évoqués, une augmentation des contraintes locales, par relaxation 
de contraintes internes de compression initialement présentes ou création de contraintes de tension 
est attendue. 
Pour conclure sur l’initiation de fissures, les deux derniers mécanismes sont les plus cohérents 
dans les conditions de CSC choisies, pour lesquelles aucune discontinuité n’est observée de même 
qu’aucune couche de surface suffisamment épaisse pour rompre cycliquement et expliquer le 
mécanisme d’initiation de fissures n’a été mise en évidence. Même si le mécanisme de mobilité de 
surface peut être privilégié, car il s’agit du mécanisme le plus souvent cité et qu’il est en accord avec 
les différentes observations, le mécanisme d’adsorption d’espèces endommageantes ne peut être 
éliminé. La coexistence des deux mécanismes est envisageable. 
2.2. Propagation de fissures 
En continuité avec la section 2.1 de ce chapitre focalisée sur l’étude de l’initiation de fissures, la 
propagation de fissures menant à la rupture de l’échantillon testé est analysée dans cette partie. 
D’une part, la résistance à la rupture de l’échantillon est un critère intéressant vis-à-vis de 
l’évaluation de la sensibilité à la CSC. En effet, la sensibilité de l’échantillon à la CSC peut être 
quantifiée sans analyse plus fine de l’endommagement, par comparaison des temps à rupture. 
D’autre part, le choix d’une contrainte uniaxiale (présente dans toute l’épaisseur de l’échantillon) 
semble être un paramètre clé vis-à-vis de la propagation des fissures car lors des tests de corrosion 
accélérée, réalisés en flexion, la rupture de l’échantillon n’était pas observée pour des temps 
d’exposition menant à la rupture lors d’un essai en traction alors que les contraintes surfaciques 
étaient équivalentes au chargement de référence (140MPa). Le chargement mécanique du matériau 
en pointe de défaut (fissure) est donc un facteur clé de la propagation de fissure. L’analyse de ce 
paramètre constitue le premier paragraphe 2.2.1 de cette section. 
2.2.1.  Effet du niveau de chargement mécanique 
La troisième étape de la déformation, correspondant à la propagation de fissures, est discutée en 
s’appuyant sur l’analyse de la deuxième partie des courbes déformation-temps (Figure IV-17) –partie 
non grisée. Deux principaux effets de la charge sont observés. 
 La durée de l’étape de propagation augmente globalement avec la charge 
 La propagation est caractérisée par une augmentation progressive de la déformation 
pour les faibles charges alors que pour les plus fortes charges, la déformation augmente 
beaucoup et de manière discontinue, des paliers étant observés. 




Figure IV-17. Suivi de la déformation lors d'essais de CSC à différentes charges sur le laiton 
α,β' CuZn40Pb2 (CW617N) issu des barres de 65 mm de diamètre dans les conditions de référence 
(NaNO3 0.5 M, pH 11, 0.05 V/ECS) – Analyse de la propagation 
Afin de comprendre le mécanisme de propagation de la fissure à travers le matériau, la 
morphologie de la fissure a été analysée. 
2.2.2. Analyse de l’endommagement 
Une préparation FIB couplée à des observations MEB (Figure IV-18) a été utilisée afin de 
confirmer les observations de la propagation de fissures réalisées par microscopie optique (Figure 
IV-8). D’une part, cette technique évite de polluer la fissure par les résidus de polissage ainsi que par 
les produits de corrosion environnants. Un remplissage du chemin de propagation de la fissure est 
donc évité. Les étapes de la préparation sont présentées (Figure IV-18). L’amorçage de la fissure est 
repéré à la surface de l’échantillon, la surface est nettoyée par faible abrasion ce qui permet de 
repérer les initiations de fissures (Figure IV-18a). L’amorce de fissure est ensuite recouverte par un 
dépôt de platine (Figure IV-18b), pour protéger cette zone d’intérêt. Une abrasion conséquente est 
effectuée en amont du dépôt de platine (Figure IV-18c), afin de dégager une aire de visualisation, 
permettant d’observer en coupe l’échantillon. L’abrasion est poursuivie jusqu’au dépôt de platine 
(Figure IV-18d). Les éventuels effets de surface, pouvant créer des rivières d’abrasion sur la surface 
en coupe observée, sont grandement limités par le dépôt de platine. Une surface plane est créée, 
idéale pour la caractérisation de la propagation de fissure. 




Figure IV-18. Démarche de la préparation FIB effectuée à la surface du laiton α,β’ CuZn40Pb2 
(CW617N) issu des barres de 65 mm de diamètre après essais de CSC dans les conditions de 
référence (NaNO3 0.5 M, pH11, 0.05V/ECS) à 140MPa (a) repérage de la fissure en surface après 
léger décapage ionique (b) dépôt de platine protecteur de la zone d’intérêt (c) abrasion en amont 
de l’observation désirée (c) Progression de l’abrasion jusqu’au dépôt de platine 
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L’observation globale de la fissure est présentée (Figure IV-19). Une initiation triple a été 
repérée, menant à une seule propagation de fissure importante dans le plan de visualisation. Cette 
fissure commence à se propager à l’interphase α/β’, puis continue à travers la phase β’. Les 
contrastes dans le plan d’observation MEB reflètent les différences de composition chimique et 
d’orientation cristalline des zones visualisées. Le repérage des phases α et β’ a été possible par 
l’analyse EDX associée à l’observation MEB (Figure IV-19b et c). La plupart du temps, la fissure est 
stoppée par un grain α ou seulement déviée dans un autre plan d’observation. L’ouverture de la 
fissure est faible mais peut être visualisée. 
 
Figure IV-19. Observation d'une propagation de fissure de CSC après préparation FIB sur le 
laiton α,β' CuZn40Pb2 (CW617N) issu des barres de 65 mm de diamètre après essai de CSC en 
conditions de référence (NaNO3 0.5 M, pH 11, 0.05 V/ECS) à 140 MPa (a) Image MEB électrons 
secondaires (b) cartographie EDX en Zn, (c) cartographie EDX en Cu 
L’analyse du chemin de propagation des fissures a été complétée par des analyses EBSD (Figure 
IV-20), Les cartographies EBSD sont présentées autour d’une propagation de fissure (Figure IV-20b, c 
et d). Les résultats confirment que certaines fissures se propagent en grande partie à l’interphase α-
β’. De plus, le caractère transgranulaire β’ de la propagation est aussi observé. On peut observer deux 
fissures se propageant dans les grains β’ ; l’une est stoppée aux joints de grains β’/β’ tandis que la 
seconde continue sa propagation de manière transgranulaire au sein de grains β’ avant de se 













Figure IV-20. Cartographie EBSD d'une zone de propagation de fissure du laiton α,β' 
CuZn40Pb2 (CW617N) issu des barres de 65 mm de diamètre après essais de CSC en conditions de 
référence (NaNO3 0.5 M, pH 11, 0.05 V/ECS) à 140 MPa (a) Répartition de phases, (b) IPF X (c) IPF Y 
(d) IPF Z 
 
Concernant l’environnement chimique, des cartographies EDX, couplées à la préparation FIB sont 
présentées dans la zone d’initiation (Figure IV-21a) et dans la zone de propagation (Figure IV-21b). 
La zone d’initiation est caractérisée par une quantité importante de produits de corrosion, identifiés 
comme des oxydes de cuivre. Le même type de produits de corrosion est présent même pour de 
faible ouverture de la fissure tout au long du chemin de propagation et cela presque jusqu’en pointe 
de défaut. Cette observation suggère une dissolution active lors de la propagation de la fissure, et un 

















Figure IV-21. Cartographie EDX après préparation FIB du laiton α,β ' CuZn40Pb2 (CW617N) 
issu des barres de 65 mm de diamètre après essais de CSC dans les conditions de référence (NaNO3 
0.5 M, pH 11, 0.05 V/ECS) à 140 MPa (a) zone d’initiation (b) fond de fissure 
2.2.3.  Effet d’un temps de propagation sans potentiel appliqué 
Les observations précédentes ont mis en avant l’occurrence d’un processus de dissolution lors de 
la propagation de fissure : il semble donc intéressant de mesurer l’effet de la polarisation sur la 
propagation, la polarisation du laiton dans le domaine anodique étant censée activer les processus de 
dissolution. L’accumulation de produits de corrosion suggère une dissolution anodique active, 
permettant la propagation, mais il est aussi possible que ce phénomène ne se produise que 
postérieurement à l’avancée de la fissure, qui en permettant l’entrée de l’électrolyte favorise la 
dissolution donc l’accumulation de produits de corrosion. Des tests de CSC, effectués dans les 
conditions de référence, ont donc été menés jusqu’à la détection de l’initiation de la fissure (rupture 
de la linéarité de la courbe déformation-temps). Après le début de la période de propagation de la 
fissure, la polarisation est arrêtée et l’éprouvette est maintenue au potentiel libre.  
La courbe temps-déformation obtenue avec ce protocole est présentée sur la Figure IV-22. Les 
résultats montrent que la propagation de la fissure est stoppée, ou tout du moins fortement ralentie 
durablement si la polarisation est arrêtée. 
 




Figure IV-22. Suivi de la déformation du laiton α,β' CuZn40Pb2 (CW617N) issu des barres de 
65 mm de diamètre lors d'un essai de CSC dans les conditions de référence (NaNO3 0.5 M, pH 11, 
0.05 V/ECS) à 140 MPa, avec arrêt de la polarisation après environ 10 h de test 
2.2.4. Discussion 
Les résultats concernant la propagation de fissures de CSC à travers les laitons α-β’ CuZn40Pb2 
sont discutés. Les effets du chargement mécanique et de la polarisation sur la propagation de fissures 
ainsi que la morphologie de la fissure associée sont abordés. 
Effet du chargement mécanique 
Comme cela a été abordé en introduction de la section 2.2., un champ de contrainte uniaxial 
semble nécessaire pour permettre la propagation de fissures. Néanmoins, l’effet du chargement 
paraît plus complexe à la lumière des résultats des tests de CSC réalisés pour différentes charges qui 
sont présentés sous forme de courbes déformation-temps. 
Afin d’expliquer la diminution de la vitesse de propagation des fissures avec le chargement 
mécanique, les résultats de quantification des défauts (Figure IV-14-Nombre et profondeur de 
fissures) sont rediscutés. En effet, pour les plus forts chargements mécaniques, le nombre de fissures 
qui se propagent augmente. La multiplication des propagations de fissures, favorisée par la 
contrainte nominale, peut induire une diminution de la concentration de contrainte en fond de 
chaque fissure, la contrainte surfacique se répartissant sur plusieurs fronts de propagation. La 
propagation est donc ralentie. 
De plus, si des fissures se propagent dans une même zone en nombre suffisant, cela peut créer 
des zones mortes à la surface de l’éprouvette, c’est-à-dire des zones sans aucun chargement 
mécanique appliqué. Cette relaxation totale des contraintes à la surface pourrait être à l’origine d’un 
arrêt de la propagation, faute de contrainte suffisante. Ces zones mortes, caractérisées par un 
nombre important de fissures de même longueur le long de la zone exposée, sont visibles pour les 
forts chargements. La création périodique de zones mortes peut se traduire par une progression 
discontinue de la déformation aux forts chargements, générant des paliers sur les courbes 
déformation-temps. La reprise de la propagation est possible lorsque les phénomènes de dissolution 
anodique permettent d’atteindre à nouveau les conditions d’initiation de fissures. 
Morphologie de la propagation 
Le propagation de la fissure se fait à l’interphase α/β’ ainsi que de manière transgranulaire à 
travers la phase β’. Les incompatibilités de déformation ainsi que des effets de couplage galvanique 
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entre phases α et β’ peuvent expliquer cette sensibilité de l’interphase. En effet, les deux phases 
présentant une composition et une structure différentes ont des comportements mécaniques 
différents, ce qui est notamment attesté par les mesures de nanodureté réalisées (Chapitre II, Partie 
2.). L’interphase α/β’ peut donc être sujette à des incompatibilités de déformation, créant localement 
des concentrations de contrainte. Parallèlement, une polarisation constante étant appliquée, cela se 
traduit également par des différences de réactivité entre les phases α et ’ : une sensibilité accrue de 
l’interphase est souvent observée dans ce cas. 
Parallèlement, la propagation transgranulaire à travers β’ suggère, comme pour l’étape 
d’initiation, un affaiblissement de la cohésion des grains β’ par les mêmes phénomènes 
d’affaiblissement de la phase β’. 
Enfin, les grains α causent l’arrêt ou la déviation du chemin de propagation. La meilleure 
résistance à la corrosion et les propriétés mécaniques plus faibles (1.5 GPa comparé à 2 GPa pour la 
phase β’ d’après les mesures de nano-indentation) de la phase α peuvent expliquer ces déviations. 
Les grains α ne sont pas dégradés car plus nobles, et du fait de leur faible dureté, ils peuvent absorber 
l’énergie de propagation d’une fissure. 
Effet de la dissolution active 
Bien que la contrainte soit un paramètre du premier ordre pour ce qui concerne la décohésion 
observée sur les facies de rupture, elle ne suffit pas à expliquer la perte de ductilité et de résistance 
mécanique de la phase β’. Comme pour l’initiation d’une fissure dans le matériau, des mécanismes 
d’adsorption d’espèces endommageantes (Uhlig, et al., 1975) ou de mobilité de surface (Galvele, 
1987) sont envisagés. En effet, la propagation de la fissure, se faisant sans signe de déformation, elle 
résulte d’un abaissement des forces de liaison atomique de la phase β’ ou de l’interphase α/β’. Le fait 
qu’une polarisation anodique soit nécessaire pour permettre la propagation suggère que le 
mécanisme de dissolution anodique alimente le fond de fissures en espèces chimiques capables de 
s’adsorber et/ou en lacunes permettant l’affaiblissement des liaisons interatomiques. 
Il peut être postulé que le processus de propagation, dans sa globalité, suit un chemin correspondant 
aux forces de cohésion les plus basses. Du fait des phénomènes de dissolution anodique, la phase β’ 
présente une faible cohésion. De plus, l’interphase α/’, de par les phénomènes de concentration de 
contrainte et de couplage galvanique, peut être caractérisée par une faible cohésion. 
 
D’autres paramètres peuvent également s’ajouter pour expliquer le type de propagation observé. 
L’interphase peut être considérée comme une faiblesse microstructurale intrinsèque. Les relations 
d’épitaxie CFC-CC entre phases α et β’ moins fortes qu’entre grains de même structure peuvent 
localiser la propagation de la fissure dans cette zone du fait de la concentration de défauts 
(dislocations et lacunes), qui facilite à son tour le mécanisme de dégradation. Il apparait également 
que la concentration en globules de plomb à l’interphase participe au phénomène de propagation. 
D’une part, le plomb participe à l’affaiblissement mécanique de l’interphase et d’autre part sous la 
polarisation anodique choisie, les particules de plomb sont déchaussées, comme cela a été montré 
sur les faciès de rupture, ce qui peut affaiblir l’interphase. La concentration en globules de plomb 
dans la phase β’ peut également aider à sa décohésion par le même phénomène. La phase β’ est 
également fragilisée par la concentration de défauts (dislocations, lacunes) observés en MET et 
considérés comme une conséquence du filage des barres. Enfin, la fragilité de l’interphase α/’ peut 
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également être expliquée par des contraintes résiduelles de solidification. En effet, lors de la 
solidification de l’alliage, la précipitation d’une phase α plus compacte au sein d’une phase β’ peut 
engendrer des forces de compression dans la phase β’ et des forces de traction dans la phase α, 
fragilisant l’interphase α/β’ du matériau si ces contraintes ne sont pas entièrement relaxées sur les 
barres testées. L’effet d’un traitement de détensionnement, abaissant légèrement la limite d’élasticité 
appuie cette hypothèse (Chapitre II. 3.2) 
 
Le chemin de propagation de la fissure, correspondant à une zone de moindre cohésion, peut 
donc être expliqué par 
 Un mécanisme d’adsorption d’espèces endommageantes ou de mobilité de surface qui 
affaiblit la phase β’. La phase β’ est alimentée par la dissolution de surface en lacunes 
et/ou en espèces endommageantes adsorbées. 
 Une localisation des contraintes à l’interphase α-β’, due aux incompatibilités de 
déformations et aux contraintes résiduelles de solidification 
 Un affaiblissement de l’interphase α/β’ et de la phase β’ par une dissolution des globules 
de plomb et par la quantité de défauts (dislocations, lacunes) présents et concentrés dans 
ces zones. 
3. Interaction entre corrosion et modification interne du matériau 
L’affaiblissement du matériau, et de la phase β’ en particulier, sous polarisation anodique suggère 
que des espèces endommageantes adsorbées en surface du matériau, ou que des lacunes sont 
injectées sur une certaine épaisseur par un processus de diffusion de surface. Ces processus 
impliquent une modification du matériau en profondeur à l’origine des phénomènes de décohésion, 
quelle qu’en soit la forme, et la propagation de fissure. 
Ces modifications internes du matériau sont complexes. Elles peuvent être de nature chimique 
(composition), ce qui n’est apparemment pas le cas au vu des cartographies EDX, mais aussi 
cristallines (défauts cristallins comme les lacunes, mouvement de dislocations, formation de 
porosités, transformation de phase) et mener à une modification du champ de contrainte 
initialement présent dans le matériau. 
Dans ce sens-là, des essais de déflexion ont été mis en place. Il s’agit d’enregistrer le 
fléchissement d’une éprouvette de flexion alors que l’une de ses faces est exposée au milieu. Le 
fléchissement de cette éprouvette témoignera de la création d’un champ de contrainte hétérogène 
dans l’épaisseur de l’éprouvette du fait du processus de dissolution de surface. 
Les laitons sont connus pour former soit une couche dézincifiée, soit une couche passive 
lorsqu’ils sont exposés à un électrolyte. Ces couches peuvent avoir une influence notable sur la 
sensibilité à la CSC du matériau. La littérature rapporte que la couche dézincifiée induit, dans la 
plupart des cas, une contrainte de traction en surface (Lu, et al., 1998) (Guo, et al., 2002)(Gao, et al., 
2004) plus ou moins forte suivant les conditions environnementales (pH, potentiel). Cette contrainte 
peut jouer un rôle direct sur les mécanismes de dézincification ultérieurs et de corrosion sous 
contrainte. Il a même été montré que la contrainte induite détermine la sensibilité du matériau à la 
CSC. Un mécanisme de rupture fragile de la couche est alors associé. L’objectif est donc de repérer les 
évolutions du champ de contrainte dans le matériau pour confirmer les mécanismes envisagés. 
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3.1.1.  Analyse de la déflexion d’une éprouvette en cours de dissolution 
Les effets de deux cinétiques de dissolution sur le champ de contrainte du matériau sont étudiés. 
Une cinétique représentative des processus de dissolution en bécher, avec un volume de solution de 
500mL et une agitation assurée par un agitateur magnétique est d’abord considérée. Une seconde 
cinétique de dissolution représentative de la dissolution en cellule, avec un volume de 3L de solution 
et une circulation modérée de l’électrolyte est ensuite étudiée. Les conditions de référence sont 
utilisées (NaNO3 0.5 M, pH 11, 0.05 V/ECS). 
 
Figure IV-23. Essais de déflexion menés sur le laiton α,β' CuZn40Pb2 (CW617N) issu des barres 
de 65 mm de diamètre - Exposition du plan transversal - en conditions de référence (NaNO3 0.5 M 
pH 11 0.05 V/ECS) 
Quel que soit l’essai de déflexion réalisé, une ouverture de la surface dissoute est observée 
(Figure IV-23). Lorsque l’essai se déroule en bécher, la déflexion débute même à potentiel libre 
(pendant les 15 premières minutes du test, l’éprouvette est à son potentiel libre avant l’application 
du potentiel de 0.05 V/ECS). L’agitation de la solution permet des processus rapides et spontanés de 
dissolution de surface.  
Les résultats montrent que, du fait des processus de dissolution de surface, un champ de 
contrainte hétérogène est créé ce qui génère la déformation observée. 
Ce champ de contrainte peut s’expliquer soit par la création d’une contrainte, soit par la 
relaxation de contraintes déjà présentes dans le matériau. Il faut noter que les résultats sont 
surprenants car les processus de dézincification sont connus pour induire des contraintes de traction 
dans le matériau (Lu, et al., 1998) (Guo, et al., 2002) (Gao, et al., 2004). Dans ce cas-là, une 
compaction de la zone corrodée est plutôt attendue, c’est-à-dire une déflexion inverse à celle 
obtenue. Une relaxation des contraintes initiale du matériau a donc plutôt été envisagée. 
3.1.1. Analyse de l’évolution des contraintes internes 
Afin de statuer sur la nature des contraintes relaxées, les premiers résultats de déflexion ont été 
complétés par des essais similaires menés avec des éprouvettes prélevées et exposées dans un plan 
longitudinal (Figure IV-24). Les premières contraintes envisagées sont des contraintes de mise en 
forme, hétérogènes dans le matériau, dues au filage des barres. Si les éprouvettes contiennent ce 
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genre de contraintes résiduelles, une contrainte de traction est attendue dans la direction 
longitudinale tandis que des contraintes de compression devraient être présentes dans la direction 
transversale. Globalement, les mêmes comportements de déflexion sont observés sur les Figure IV-
23 et Figure IV-24, quel que soit le plan d’exposition. Quelques différences sont obtenues en 
particulier sur la dernière partie des essais. Le déplacement de l’éprouvette exposée dans le plan 
longitudinal est limité en fin d’essai par rapport à celui de l’éprouvette exposée dans le plan 
transverse, voire fortement réduit pour l’éprouvette dissoute en cellule. Ces différences pourraient 
être dues à la structure de grains α restante lorsqu’un plan longitudinal est exposé. Dans tous les cas, 
globalement, ces similarités de comportement entre les différents plans d’exposition montrent qu’il 
ne s’agit donc pas de contraintes de mise en forme relaxées. 
 
 
Figure IV-24. Essais de déflexion menés sur le laiton α,β' CuZn40Pb2 (CW617N) issu des barres 
de 65 mm de diamètre – Exposition du plan longitudinal en conditions de référence (NaNO3 0.5 M, 
pH 11 0.05 V/ECS) 
Les effets de la dissolution sont significatifs sur la déflexion des éprouvettes quel que soit le plan 
d’exposition. Il pourrait donc s’agir d’une contrainte relaxée initialement uniforme dans le matériau. 
Les contraintes résiduelles de solidification envisagées précédemment dans la section 2.2. sont donc 
analysées ici pour expliquer une déflexion de l’éprouvette. La précipitation de la phase α plus 
compacte au sein de la phase β, lors de la solidification, suggère une mise en traction de la phase α et 
une mise en compression de la phase β’. Dans notre cas, la relaxation de la contrainte de compression 
dans la phase β’ est envisagée. Elle s’effectuerait à partir de la face exposée au milieu et ferait 
apparaitre un gradient de contrainte de compression dans la phase β’. Le modèle d’évolution des 
contraintes envisagé est présenté  sur la Figure IV-25. 
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Figure IV-25. Modèle de répartition des contraintes résiduelles de solidification (a) Evolution 
lors de l'exposition du plan transversal – profil associé selon l’axe haut-bas (b) évolution lors de 
l'exposition du plan longitudinal- profil associé selon l’axe haut bas 
Les profils de contrainte (selon l’axe haut-bas, correspondant à celui influant sur la déflexion 
éventuel de l’éprouvette) sont proposés sur la Figure IV-25 et montrent qu’une contrainte de traction 
globale résulterait de la relaxation des contraintes de compression de la phase β’. Cette traction ne 
pourrait que provoquer une compaction de la zone corrodée. Celle-ci n’est pas observée, au 
contraire.  
Malgré cette analyse, il est tout de même possible que les contraintes de mise en forme et de 
solidification soient relaxées par la dissolution du laiton. L’absence de fléchissement de l’éprouvette 
due à cette relaxation de contraintes serait due à la rigidité imposée par le reste de l’éprouvette non 
corrodée, impliquant la déformation de la phase β’. Il n’en reste pas moins que ce ne sont pas ces 
contraintes qui provoquent l’ouverture des défauts de corrosion. 
 
En outre, on peut noter que, pour des conditions lors desquelles la cinétique de dézincification 
est plus rapide (en bécher, après 12 h) que la dissolution simultanée, l’évolution de la déflexion n’est 
pas sensiblement différente. Dans le cas d’une dézincification, pour laquelle une phase enrichie en Cu 
est formée, comme cela est observé dans la littérature, une contrainte de traction induite par la 
dézincification était attendue (Lu, et al., 1998). Cela n’est pas traduit par une compaction de la zone 
corrodée. Les résultats sont donc surprenants et attestent d’une spécificité d’une part du mécanisme 
de dézincification et d’autre part du mécanisme de CSC. 
 
Il ressort que l’analyse de l’évolution des contraintes, de mise en forme ou de solidification des 
phases α et β’, ainsi que de celles attendues par la dézincification (traction), ne permettent pas 
d’expliquer une déflexion produisant l’ouverture des défauts. Pour expliquer l’ouverture des défauts 
sur la surface exposée au milieu, il s’agit de démontrer qu’il se produit une expansion de la zone 
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(i) Le système étant isotherme et régulé à 25°C, un changement de coefficient de dilatation 
de la phase β’ modifiée en amont de la dissolution pourrait être considéré ; 
(ii) La formation de produits de corrosion, de volume plus important que la phase β’ initiale, 
(oxydes) pourrait générer l’ouverture des défauts ; 
(iii) Une transformation de phase, d’une phase initiale β’ vers une phase moins compacte β’ 
modifiée pourrait être considérée. 
 
(i) La phase β’ modifiée, donc dézincifiée, est associée à une quantité de Cu légèrement 
supérieure en surface ce qui modifie le coefficient de dilatation. Cependant, ce processus 
ne va pas dans le sens d’une augmentation du coefficient de dilatation, et donc d’une 
expansion de volume -  le coefficient de dilatation du Cu étant de 16 µm/m.°C, celui du Zn 
de 35 µm/m.°C et celui du matériau de 21 µm/m.°C. L’hypothèse (i) semble donc peu 
probable. 
(ii) L’observation en coupe des éprouvettes corrodées montre que la quantité de produits de 
corrosion est négligeable, ce qui est en accord avec le potentiel appliqué, qui empêche la 
formation d’une couche de passivité (oxydes) compacte et épaisse. Ces couches ne sont 
pas observables à l’échelle du MEB. Les produits de corrosion formés ne peuvent donc 
pas expliquer cette ouverture des défauts. En revanche, même si des produits de 
corrosion ne s’accumulent pas à la surface, des espèces adsorbées le peuvent. Les 
mécanismes de dissolution simultanée ou sélective comme ceux proposés par (Pickering, 
et al., 1967), notamment le mécanisme de diffusion de surface, impliquent dans le 
processus de dissolution une étape d’accumulation d’espèces adsorbées à la surface. 
Dans notre cas, il s’agirait du cuivre. Ces espèces adsorbées coïncideraient avec un 
mécanisme d’adsorption d’espèces endommageantes. 
(iii) Enfin une transformation de phase de la phase β’ vers une phase moins compacte reste la 
dernière solution envisagée. Tout d’abord, la déplétion en surface en Zn de la phase β’ 
modifiée est faible, et les processus de transformation de phase β’α qui en résulterait 
sont trop lents à température ambiante pour être envisagés. En plus, la phase α est plus 
compacte que la phase β’, ce qui ne va pas dans le sens d’une expansion de la surface 
affectée. Une autre transformation de phase doit être envisagée.  
Les observations MO et les analyses DRX montrent une structure au sein de la phase β’, 
envisagée comme des inclusions résiduelles de phase intermédiaire à la 
bainite/martensite et de concentration de défauts rémanents de la transformation 
martensitique réversible. L’observation de lamelles et de pics supplémentaires en DRX 
suggère cette hypothèse. La littérature rapporte que la martensite est produite à 
température ambiante sous l’effet d’une déformation et qu’elle peut être réversible, 
notamment dans des laitons β’. Si les processus de dissolution de surface génèrent une 
contrainte de traction, comme suggéré par les mécanismes de dézincification injectant 
des lacunes (défauts cristallins), une transformation martensitique est envisageable. 
Dans le cas où la phase martensitique ou les phases intermédiaires sont moins compactes 
que la phase β’, une expansion de volume de la surface est envisagée lors de sa formation. 
En dernière hypothèse, l’expansion de  volume de la surface dissoute peut être reliée à 
l’existence de cette phase réversible. 




Ainsi, l’évolution des contraintes internes du matériau, se traduisant par la déflexion des 
éprouvettes pourrait être liée à : 
 Un processus d’adsorption d’espèces qui s’accumulent en surface ; ce phénomène distord 
la surface en cours de dissolution, permettant d’ouvrir les défauts et donc de générer la 
déflexion de l’éprouvette. (cf. Figure IV-15) 
 Un processus de dézincification de surface qui permet d’élever le niveau de contrainte 
dans la phase ’ (injection de défauts cristallins). Cette élévation du niveau de contrainte 
mènerait à l’apparition de martensite réversible moins compacte que la phase β’ et donc 
à la déflexion de l’éprouvette. 
 Les analyses DRX sur éprouvettes corrodées ne permettent pas de mettre en évidence une 
augmentation de la proportion de phase martensitique après corrosion. Cependant, ces résultats sont 
altérés par les effets de la dissolution qui génèrent une rugosité de surface. Des effets d’ombres sont 
donc présents lors de l’analyse DRX, et celle-ci ne peut permettre une bonne quantification des 
phases. Les deux processus restent donc envisageables pour expliquer la déflexion lors de la 
dissolution d’une éprouvette. 
Pour continuer sur la caractérisation de l’évolution de l’état de contraintes du matériau induite 
par les processus de dissolution, les propriétés mécaniques de la phase β’ avant et après dissolution 
du matériau en surface ont été mesurées sur les éprouvettes de déflexion après essais en travaillant 
d’une part sur la partie non corrodée (cœur) et d’autre part sur la partie altérée (bord) de 
l’éprouvette. Du fait de l’adsorption d’espèces endommageantes ou de l’injection de défauts, une 
évolution de la dureté de la phase β’ peut être envisagée. Un gradient de dureté serait donc attendu 
entre le cœur du matériau non corrodé et le bord du matériau exposé à l’électrolyte.  
Les résultats des essais de nano-indentation réalisés sont présentés ci–après sur la Figure IV-26. Ils 
montrent une légère augmentation de la dureté de la phase β’ en bord de l’éprouvette, même si les 
écart-types des mesures se recoupent. Parallèlement le module d’élasticité augmente également du 
cœur vers le bord de l’éprouvette. 
 
Figure IV-26. Comparaison des mesures de nano-indentation (dureté et module) en bord et 
cœur des éprouvettes de déflexion α,β’ CuZn40Pb2 (CW617N) issues des barres de 65 mm de 
diamètre, exposées pendant 24h dans le plan transversal dans les conditions de référence (NaNO3 
0.5 M, pH 11, 0.05 V/ECS)  
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Pour conclure, les résultats de déflexion témoignent d’une modification du champ de contraintes 
dans le matériau lorsque celui-ci est exposé au milieu nitrate et cela semble être associé à une 
évolution des propriétés de la phase β’. Ces évolutions expliquent la plus faible résistance de la phase 
β’ aux phénomènes de décohésion interne lors du couplage entre sollicitations environnementale et 
mécanique (application d’une contrainte de traction).  
Enfin, ces évolutions de champs de contraintes et propriétés pourraient être favorisées par une 
contrainte mécanique externe. C’est-à-dire que cet affaiblissement de la phase β’ pourrait être 
favorisé par la contrainte lors des essais de CSC en facilitant les phénomènes d’adsorption et la 
diffusion de lacunes dans le matériau. 
 
Conclusions 
L’analyse de la résistance du laiton α,β’ CuZn40Pb2 (CW617N) en conditions de couplage de 
sollicitation mécanique (traction) – environnementale (NaNO3 0.5 M, pH 11, 0.05 V/ECS) a permis de 
mettre en évidence les interactions fortes entre les mécanismes élémentaires de corrosion et les 
mécanismes de rupture mécanique menant à un endommagement spécifique de fissuration. 
Préalablement aux sollicitations couplées, l’abattement des propriétés mécaniques induit 
par les mécanismes élémentaires de dissolution a pu être quantifié. Une bonne 
correspondance a été faite entre profondeur de dissolution et réduction de la zone portante 
(Protocole TpC) 
L’endommagement lors de sollicitations couplées du matériau est spécifique et plus 
sévère. Il est caractérisé par l’initiation et la propagation de fissures qui se propagent dans les 
grains β’ et à l’interphase α/β’. Cet endommagement conforte l’existence d’interactions fortes 
entre les phénomènes de corrosion et l’endommagement mécanique.  
L’initiation de fissures se produit après une période d’incubation qui est déterminée par la 
charge appliquée et l’état de corrosion du matériau (morphologie de surface, affaiblissement 
des propriétés mécaniques). Une charge proche de la limite élastique maximise le nombre 
d’initiations de fissures. 
Durant la période d’incubation précédent l’initiation de fissures, une période 
incompressible de couplage pour mener à la fissuration est identifiée, pendant laquelle les 
mécanismes élémentaires de corrosion et le chargement mécanique permettent 
l’affaiblissement de la phase β’. 
Enfin, la propagation de fissures est activée par le chargement mécanique et la corrosion 
active produite par l’application d’un potentiel anodique. Le niveau de chargement 
conditionne le nombre de défauts qui se propagent et en conséquence la continuité et la 
vitesse de la propagation de fissures. 
La décohésion de la phase β’ et/ou de l’interphase α/β’ est imputée à un mécanisme 
modifiant en profondeur les caractéristiques de la phase β’ (contrainte (déflexion) ; 
propriétés mécaniques (nanodureté)). Dans ce sens, des mécanismes d’adsorption d’espèces 
endommageantes (accumulation de Cu adsorbé) et/ou d’injection de lacunes (produites par la 
dissolution) sont proposés pour expliquer cet affaiblissement de la cohésion de phase. 
Une synthèse graphique est présentée en page 171. 
 
 




La mise en évidence de la rapidité et de la reproductibilité des essais de CSC menés en milieu 
NaNO3 (pH 11 0.05 V/ECS) menant à la rupture constitue une première étape dans la validation de 
conditions pertinentes pour la conception d’un test de CSC pour composants de robinetterie. Dans un 
second temps, le chapitre V qui suit, s’attache à démontrer le caractère sélectif du test vis-à-vis 
d’états métallurgiques critiques. Dans ce sens, le matériau de référence α,β’ CuZn40Pb2 issu des 
barres de 65 mm de diamètre a été traité thermiquement et mécaniquement pour constituer un 
panel représentatif des états métallurgiques à discriminer. 
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La finalité du test accéléré développé est qu’il soit suffisamment rapide pour tester la tenue à la 
CSC des composants de robinetterie en quelques heures, sans qu’il ne soit trop sévère afin de mettre 
en relief la résistance à la CSC des divers composants. Il s’agit de concevoir un test à caractère 
discriminant permettant d’identifier les pièces de plus faible résistance à la CSC parmi des pièces 
suffisamment résistantes. En ce sens, différentes directions de sollicitation et différents états 
métallurgiques ont été testés dans ce chapitre pour analyser le caractère discriminant du test dans 
les conditions de CSC identifiées dans le chapitre IV. La partie 1. de ce chapitre a pour but 
l’identification des directions de sollicitation et des états métallurgiques les plus pertinents à étudier, 
en se basant sur une caractérisation métallurgique des composants de robinetterie neufs. La partie 2. 
est consacrée à l’analyse du comportement en corrosion et CSC de trois microstructures modèles, 
élaborées pour l’étude afin de représenter, d’une part une microstructure majoritairement identifiée 
sur les  composants de robinetterie gaz et, d’autre part deux microstructures potentiellement visibles 
sur les composants de robinetterie gaz. Les parties 3. et 4. présentent une analyse du comportement 
en CSC des diverses microstructures en fonction des directions de sollicitation puis des taux de 
déformation/écrouissage initiaux, en référence aux directions de sollicitation et taux d’écrouissage 
des composants de robinetterie. 
1. Etats métallurgiques des composants de robinetterie 
Les expertises, menées sur les composants de robinetterie ayant rompu en service et présentées 
en introduction générale, montrent un endommagement varié mais aussi une diversité de 
microstructures formant les composants de robinetterie gaz employés. Cette diversité de 
microstructures a pu être confirmée par l’expertise de pièces, provenant de plusieurs fabricants de 
composants de robinetterie gaz, ayant subi le test SROB 100 NF. Une caractérisation de la 
microstructure plus approfondie a été réalisée sur un composant de robinetterie neuf issu d’un 
même fabricant, en cours et en fin d’élaboration. Les diverses étapes de mise en forme ont été 
identifiées comme produisant des microstructures et taux d’écrouissage spécifiques du composant 
de robinetterie gaz utilisé. Les états métallurgiques ont été identifiés par l’observation de la 
microstructure (1.1) et par des mesures de dureté et de contraintes résiduelles permettant de 
caractériser l’écrouissage du matériau (2.2). 
1.1. Caractérisation microstructurale 
L’ensemble des observations des microstructures de composants de robinetterie met en évidence 
deux microstructures principales : une première microstructure résultant du simple 
décolletage/usinage de lopins, débités des barres, et une seconde microstructure résultant d’un 
matriçage à chaud. 
La première microstructure est très similaire à la microstructure des barres de matriçage, la 
seconde est étudiée plus en détail ci-après. 
L’évolution, en termes de microstructures, d’un composant matricé, issu d’une barre de 30 mm 
de diamètre (Figure V-1) décrite ci–après est jugée représentative de l’évolution de différents 
composants matricés provenant de divers fabricants de robinetterie gaz. 
 




Figure V-1. Evolution macroscopique d'un composant de robinetterie gaz (a) lopin de barre de 
30 mm de diamètre (b) composant matricé H20 (c) ébavuré, grenaillé H30 (d) décolleté, et 
assemblé avec une pièce décolletée H40 
 
 
Figure V-2. Evolution microstructurale du cœur des composants de robinetterie gaz en laiton 
α,β’ CuZn40Pb2 (CW617N) issu de barres de matriçage de 30 mm de diamètre (a) Plan transversal 
(b) Plan longitudinal ; Robinet matricé H20 (c) Plan transversal (d) Plan longitudinal ; Robinet 
ébavuré H30, grenaillé (e) Plan transversal (f) Plan longitudinal ; Produit fini H40 (g) Plan 
transversal (h) Plan longitudinal 
Les étapes de la mise en forme (Figure V-1) donnent lieu à des changements microstructuraux 
repérés par observations en MO (Figure V-2). 
Les micrographies présentées ont été sélectionnées au cœur des pièces observées, dans une zone 
de large épaisseur. Globalement, les principaux changements microstructuraux sont induits par le 
matriçage à chaud. Les modifications identifiées sont les suivantes : 
 Une augmentation significative de la taille des grains β’. Dans la barre de matriçage de 30 
mm de diamètre (Figure V-2a et b), l’ensemble des grains β’ sont de taille équivalente à la 
taille des grains α (14 µm). Après matriçage, les grains β’ sont significativement plus 
grands, de l’ordre de 200 µm dans la zone sélectionnée. 
 Une croissance aciculaire des grains α. Après le matriçage, les grains α générés sont de 
taille significativement plus importante que dans la barre initiale, et leur croissance selon 
certaines directions privilégiées génère une structure de type Widmanstätten. 
 
A l’échelle de la structure du robinet, de grandes hétérogénéités microstructurales peuvent être 
observées. A titre d’exemple, la Figure V-3 permet d’observer différentes zones d’un robinet, en 
coupe longitudinale, montrant un allongement des grains β’ dans le sens de l’écoulement matière. On 
note également un rétrécissement et une plus faible acicularité des grains en bord de robinet dans les 
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zones brutes d’ébavurage/grenaillage, (i.e. sans décolletage qui élimine les effets de bords produits 
par le matriçage). Ces différences de microstructure interne témoignent des différences d’histoire 
thermomécanique du composant en fonction de la zone du composant. Un gradient de température 
de refroidissement après matriçage peut être attendu dans l’épaisseur du robinet ainsi qu’un taux 
d’écrouissage variable en fonction des conditions de matriçage et de grenaillage. 
D’autres robinets, issus de barres de différents diamètres, montrent que les tailles de grains des 
robinets sont dépendantes du volume de la pièce matricée.  En effet, le matriçage à partir de barres 
de plus gros diamètre (65 mm par exemple) génère une structure à taille de grains plus grande. 
Enfin, comme cela a été développé en introduction de la section 1.1, certaines parties de 
composants de robinetterie peuvent être directement décolletées, sans matriçage préalable, et 
conserver alors la structure initiale induite par la mise en forme des barres de matriçage puis 
assemblées avec le composant matricé. Aucun effet de bord n’est observé. 
Au final, le composant de robinetterie est composé de microstructures diverses aux résistances à 
la CSC potentiellement variables. Des couplages galvaniques sont possibles entre les pièces ayant des 
histoires thermo-mécaniques différentes. Cependant, les résultats des divers essais électrochimiques 
standards (mesure du potentiel libre, courbe I-E), non présentés dans cette thèse, ne mettent pas en 
évidence de différences de comportement entre barres de différents diamètres, plan d’exposition 
(transversal et longitudinal) et microstructures de robinets (Widmanstätten). 
 
 
Figure V-3. Observation de la macrostructure de robinet H40 neuf en laiton α,β’ CuZn40Pb2 
(CW617N)  issu de barre de 30 mm de diamètre. 
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1.2. Propriétés mécaniques 
L’impact de la déformation induite par le matriçage sur les propriétés mécaniques du laiton, ainsi 
que les propriétés de surface induites par le grenaillage ont été évalués à travers des mesures de 
dureté dans l’épaisseur du corps matricé d’un composant de robinetterie (en coupes transversale et 
longitudinale). Les résultats sont présentés sur la Figure V-4 et sont comparés aux résultats des 
mesures de dureté sur la barre de matriçage utilisée.  
Les résultats montrent que le matriçage à chaud (H20) permet d’éliminer une couche résiduelle 
de plus forte dureté, présente dans les barres de matriçage de 30 mm comme de 65 mm (cf. Chapitre 
II. Partie 3.), qui pouvait être attribuée au calibrage à froid des barres. Le niveau de dureté du 
composant matricé est comparable, voire inférieur à celui des barres initiales. 
Par ailleurs, l’ébavurage/grenaillage effectué sur les pièces H30 induit un durcissement de la 
pièce en surface. Ces évolutions de propriétés sont à relier à l’effet d’écrouissage de la surface. 
L’étape de décolletage semble également accentuer ce durcissement de surface. Des différences de 
dureté significatives entre fond de filet (plus faible dureté), milieu et flanc du filetage (plus haute 
dureté) sont également observées. 
Le composant de robinetterie possède donc une structure fortement écrouie en surface, 
certainement non relaxée (quelques millimètres) qui peut jouer un rôle important sur la résistance à 
la CSC de celui-ci. La déformation à cœur induite par le matriçage à chaud ne se traduit pas par une 
augmentation de la dureté, même si la morphologie de la phase β’, texturée dans le sens de 
l’écoulement matière (Figure V-3) traduit un impact de cette déformation à chaud. 
 
Figure V-4. Evolution de la dureté Vickers (Charge de 0.1kg) des composants de robinetterie en 
laiton α,β’ CuZn40Pb2 (CW617N) issu des barres de 30 mm de diamètre lors de la mise en forme. 
Pour compléter cette analyse, des mesures de contraintes résiduelles par perçage incrémental 
ont été réalisées ; les résultats obtenus ont confirmé cet écrouissage de surface qui a été associé à la 
présence de contraintes résiduelles de compression en surface puis de traction en profondeur. 
La zone sur laquelle se concentrent ces contraintes résiduelles dues à l’ébavurage/grenaillage a 
une profondeur qui correspond à celle identifiée par les mesures de microdureté (0.4 mm). 




Figure V-5. Estimation des contraintes résiduelles présentes en bord de robinet H40 en laiton 
α,β’ CuZn40Pb2 (CW617N) issu des barres de 30 mm de diamètre par perçage incrémental et 
mesures DRX sur phase α 
2. Microstructures modèles  
Dans un premier temps, l’objectif a été d’étudier le comportement en CSC de microstructures 
représentatives de celles visualisées sur les composants de robinetterie gaz, ces microstructures 
pouvant aller jusqu’à des structures très aciculaires. En ce sens, plusieurs microstructures modèles 
ont été élaborées par traitement thermique afin de représenter les différentes zones du composant 
de robinetterie. Le test de CSC développé doit confirmer une évolution de résistance à la CSC en 
fonction de l’état métallurgique. 
2.1. Elaboration  
Les microstructures modèles ont été élaborées sur des profils d’éprouvettes de traction afin de 
pouvoir ensuite débiter des éprouvettes à microstructure donnée. 
Préalablement, des analyses par DSC et ATD ont été réalisées pour identifier les températures de 
transformation de phase caractéristiques du matériau. 
 
Figure V-6. Cycles ATD effectués sur le laiton α,β’ CuZn40Pb2 (CW617N) issu des barres de 65 
mm de diamètre (a) montée en température (b) descente en température (10°C/min) 
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Les résultats de la Figure V-6a sont en accord avec le diagramme binaire Cu-Zn et le calcul du 
titre fictif (cf. Chapitre I). Les différentes transitions sont observées avec notamment la transition 
α + β  β à 760°C et la fusion de l’alliage à 900°C. En revanche, lors du refroidissement, trois pics de 
solidifications sont observés autour de la température de 870°C. Cela peut être expliqué par un 
appauvrissement en zinc de l’alliage, très fort en bord d’échantillon (ce qui est confirmé par les 
mesures de perte de masse de l’échantillon, et les observations de la microstructure, purement α en 
bord d’échantillon (20µm)) lors du passage aux hautes températures allant jusqu’à une fusion totale 
de l’alliage. Le domaine dans lequel se trouve l’alliage est donc déplacé vers celui correspondant à 
des teneurs en cuivre plus élevées, modifiant ainsi les températures de solidification attendues, 
spécifiquement en bord d’échantillon, plus appauvri en zinc. 
En complément, l’identification des transformations a également pu être ajustée avec des cycles 
de DSC pour les plus basses températures. (Figure V-7) 
 
Figure V-7. Cycles DSC (1 à 5) effectués  sur le laiton α,β’ CuZn40Pb2 (CW617N) issu des barres 
de 65 mm de diamètre 
Les différents cycles de DSC réalisés ne permettent pas de mettre en évidence une transformation 
spontanée entre -100°C et 350°C (Fusion du Plomb). Cela confirme la nécessité d’appliquer une 
contrainte pour obtenir une éventuelle transformation martensitique. 
Suite aux résultats d’ATD et de DSC, le traitement thermique permettant d’élaborer les 
microstructures modèles voulues a été défini : il consiste en un maintien de l’alliage à 750°C 
(température inférieure à celle correspondant à la limite du domaine 100% β’ identifiée à 760°C) afin 
de simuler une préparation du matériau au matriçage. Cette phase provoque une croissance rapide 
des grains β’, mais limitée par la présence de grains α (10%). Ensuite, différentes vitesses de 
refroidissement ont été choisies. Il s’agit d’une vitesse de refroidissement à l’air, la plus 
représentative de celle vécue par les composants de robinetterie, qui est encadrée par deux vitesses 
extrêmes correspondant à une trempe à l’eau et un refroidissement à l’intérieur du four. Des vitesses 
proches sont potentiellement atteintes pour les bords et cœurs de pièces matricées ou entre les 
zones fines et épaisses du composant. 
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2.2. Caractérisation microstructurale et propriétés mécaniques 
Les microstructures élaborées ont pu être caractérisées par MO. Ces observations sont 
présentées sur la Figure V-8. 
 
Figure V-8. Caractérisation microstructurale par MO des microstructures modèles élaborées à 
partir de laiton α,β’ CuZn40Pb2 issu des barres de 65 mm de diamètre, par refroidissement 
Four (a) Plan transversal (b) Plan longitudinal ; Air (c) Plan transversal (d) Plan longitudinal ; 
Eau (e) Plan transversal (f) Plan longitudinal 
Les observations permettent de caractériser trois microstructures spécifiques correspondant 
chacune à une vitesse de refroidissement. 
 La microstructure dite ‘Four’ (Figure V-8 a et b) est caractérisée par de gros grains α et β’, 
de l’ordre de la centaine de µm. La majorité des grains α sont équiaxes comme le montre 
la Figure V-8b, bien que de gros grains aciculaires α soient parfois observés dans le plan 
transverse en cœur d’échantillon (Figure V-8a). 
 La microstructure dite ‘Air’ (Figure V-8c et d) est caractérisée par de gros grains β’ de 
l’ordre de la centaine de micromètres et par de très nombreux petits grains aciculaires α. 
Cette microstructure est très proche de la microstructure des robinets neufs. 
 La microstructure dite ‘Eau’ (Figure V-8e et f), est caractérisée par de très gros grains β’, 
de l’ordre du millimètre et par des grains α très aciculaires. La proportion de phase β’ est 
ici la plus importante des microstructures modèles testées. 
Les paramètres microstructuraux ont été quantifiés dans le Tableau V-1. Les résultats confirment 
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Tableau V-1. Principaux paramètres microstructuraux des microstructures modèles élaborées, 
obtenus par analyse d’images et méthode des interceptes (ImageJ) sur observations dans les plans 







Four Air Eau 
Robinet cœur 
issu de barre 
Ø65 
% phase α 64 ± 2 67 ± 2 50 ± 7 58 ± 2 37 ± 5 58 ± 2 
Taille de grain β’ (µm) - Ømax  24 14 100-150 100-150 1000 110-150 
Taille de grains α  (µm) - Ømax 24 14 50-250 35 40 35 
Rapport d’aspect des grains α * 1 1 2 4-5 8 5 
*Le rapport d’aspect est défini par le rapport de la plus grande longueur du grain, sur la plus grande largeur perpendiculaire 
dans le plan d’observation. Cela permet de quantifier l’acicularité du grain. 
Les propriétés mécaniques des microstructures modèles saines ont été comparées à celles du 
matériau de référence par des essais de traction standard. Les éprouvettes ayant subi le traitement 
thermique ont été prélevées dans le plan transversal. Il faut noter l’importance de ce plan de 
prélèvement car, lors du traitement thermique, la structure des grains β’ est conservée, en dépit de la 
croissance des grains β’ et cette structure est connue pour ensuite jouer un rôle sur la précipitation 
de la phase α. 
Les courbes de traction sont présentées sur la Figure V-9. La dispersion des résultats observée 
est attribuée aux différences entre le cœur et le bord de profil d’éprouvettes ayant subi le traitement 
thermique (effet d’inertie). Le faisceau des courbes de traction est présenté avec les comportements 
extrêmes en limite. Ces faisceaux mettent en évidence trois comportements distincts pour les trois 
microstructures caractérisées. Lorsque la vitesse de refroidissement augmente, il est observé que : 
 L’allongement maximal diminue  
 La contrainte maximale augmente 
 La limite d’élasticité augmente 
 
Figure V-9. Propriétés mécaniques du laiton α,β’ CuZn40Pb2 (CW617N) évaluées par essais de 
traction à 10-3 s-1. Comparaison des microstructures modèles sollicitées dans la direction 
transversale et de la microstructure de référence sollicitée dans la même direction. 
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2.3. Cinétiques de dissolution 
Les spécificités microstructurales des matériaux modèles sont supposées générer des cinétiques 
de dissolution différentes en milieu nitrate. Celles-ci ont été quantifiées en appliquant la même 
démarche que celle suivie pour la microstructure de référence, à savoir le suivi des fronts de 
dissolution simultanée et de dissolution sélective (Figure V-10). 
Au préalable, le comportement électrochimique des trois microstructures modèles a été étudié 
dans le milieu de référence (NaNO3 0.5M) : les résultats obtenus ne montrent pas de différence 
significative entre le comportement du matériau de référence et le comportement des matériaux 
modèles. La composition chimique globale de l’alliage semble être le paramètre de 1er ordre régissant 
le comportement électrochimique global du matériau. 
 
 
Figure V-10. Suivi des cinétiques de dissolution du laiton α,β’ CuZn40Pb2 (CW617N). 
Comparaison des microstructures modèles et du matériau de référence (a) Fronts de dissolution 
simultanée (b) Fronts de dézincification 
Les principales différences en termes de cinétiques entre matériaux modèles et matériau de 
référence concernent les profondeurs de dissolution simultanée (Figure V-10a), correspondant à une 
dissolution complète de la phase β’. Quelle que soit la microstructure modèle, les cinétiques de 
dissolution simultanée sont plus faibles que pour la microstructure de référence. On note une 
dissolution complète quasi-inexistante pour les structures aciculaires (Eau-Air) alors que la 
dissolution de la phase β’ de la microstructure Four progresse davantage avec le temps d’exposition 
au milieu. 
Concernant les profondeurs de dézincification, moins de différences de comportement sont 
observées entre microstructures modèles et microstructure de référence. La dézincification dans les 
matériaux modèles est légèrement moins accentuée que sur le matériau de référence. Globalement, la 
dézincification augmente avec l’augmentation de la vitesse de refroidissement. 
 
Ces différences de comportement, en termes de propriétés mécaniques et de résistance à la 
corrosion accélérée (dissolution), suggèrent un comportement en CSC différent des microstructures 
modèles et de référence. Ces comportements sont étudiés dans la section suivante (2.4). 
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2.4. Essais de CSC sur microstructures modèles 
2.4.1. A charge équivalente 
La résistance à la CSC des microstructures modèles a été quantifiée par des tests de CSC menés 
dans les conditions de référence (NaNO3 0.5 M, pH 11, 0.05 V/ECS) à 140MPa. Les résultats sont 
présentés par les courbes de déformation en fonction du temps (Figure V-11). Ils montrent une 
influence significative de la microstructure sur la résistance à la CSC. 
La différence majeure de comportement est observée pour la microstructure Four. Le temps 
d’initiation de fissure est quasi-nul et la propagation de fissure lente, d’abord discontinue par paliers 
de déformation puis progressive. Cette propagation s’effectue avec de plus grandes déformations par 
rapport à la microstructure de référence. Concernant les autres microstructures modèles, les temps 
d’initiation encadrent celui de la microstructure de référence, en restant proches de cette dernière 
valeur. En revanche, la propagation de fissure dans les matériaux modèles est beaucoup plus lente, et 
implique de plus grandes déformations par rapport à la microstructure de référence. 
L’endommagement développé dans les différentes microstructures a été comparé afin de pouvoir 
expliquer les résultats mis en évidence sur les courbes de déformation en fonction du temps 
enregistrées lors des essais de CSC. 
 
Figure V-11. Suivi de la déformation lors des essais de CSC effectués sur le laiton 
α,β’ CuZn40Pb2 (CW617N) à 140 MPa dans les conditions de référence (NaNO3 0.5 M, pH 11, 
0.05 V/ECS) - Comparaison des microstructures modèles et de la microstructure de référence. 




Figure V-12. Observations MO de la morphologie de fissure développée par le test de CSC dans 
les conditions de référence (NaNO3 0.5 M, pH 11 0.05 V/ECS) sur le laiton α,β’ CuZn40Pb2 
(CW617N) (a) Microstructure Air (type aciculaire) (b) Microstructure Four. 
La morphologie des fissures développées sur les microstructures aciculaires Air et Eau est assez 
similaire. L’endommagement de la microstructure Air est présenté sur la Figure V-12a, sur la base 
d’une observation en coupe d’un matériau ayant rompu lors d’un test de CSC dans les conditions de 
référence. La principale différence observée entre l’endommagement du matériau de référence et 
celui du matériau modèle Air ou Eau réside dans une ramification plus importante des fissures. La 
ramification, quasi-inexistante dans la microstructure de référence, semble augmenter avec la 
présence de grains α aciculaires déviant et stoppant les progressions de fissure. 
Concernant la morphologie de fissures développée pour la microstructure Four (Figure V-12) qui 
présente de gros grains, un plus grand nombre de fissures sans ramification est observé par rapport 
à la microstructure de référence à 140 MPa. Les fissures sont cependant moins linéaires, ce qui peut 
être attribué à une distribution plus homogène des grains α que dans le matériau de référence (pas 
d’alignement des grains α). 
2.4.2. A déformation équivalente 
Afin de caractériser le comportement intrinsèque en CSC des différentes microstructures, des 
essais complémentaires de CSC ont été effectués à déformation imposée, égale à 70% de la limite 
élastique pour chaque microstructure. Pour les différentes microstructures, cela correspond à 
 σel0.2% =110MPa, σ70%el = 75MPa : Microstructure Four 
 σel0.2% =150MPa, σ70%el = 100MPa : Microstructure Air 
 σel0.2% =180MPa, σ70%el = 125MPa : Microstructure Eau 
 σel0.2% =205MPa, σ70%el = 140MPa : Microstructure de référence 
 
Les résultats montrent que le temps d’initiation diminue avec l’augmentation de la vitesse de 
refroidissement, alors que le temps de propagation est relativement long et constant quelle que soit 
la microstructure modèle par comparaison avec le comportement de la microstructure de référence. 
Par comparaison avec l’effet de la charge sur le matériau de référence, où le temps de propagation 
augmente avec la charge, dans le cas des microstructures modèles, le temps de propagation est long 
quelle que soit la charge (Figure V-11 & Figure V-13). Le temps long de propagation semble donc être 
lié aux paramètres microstructuraux des matériaux modèles. 
SL SL 




Figure V-13. Suivi de la déformation lors des essais de CSC effectués sur  le laiton α,β’ 
CuZn40Pb2 (CW617N). Comparaison des microstructures modèles, à déformation initiale 
équivalente (70% σel0.2%) dans les conditions de référence (NaNO3 0.5 M, pH 11, 0.05 V/ECS) et de 
la microstructure de référence. 
2.5. Discussion 
Les matériaux modèles élaborés à partir de l’alliage de référence α,β’ CuZn40Pb2 (CW617N) sont 
significativement différents, d’un point de vue des microstructures, des propriétés mécaniques, de la 
résistance à la corrosion accélérée et de la résistance à la CSC dans les conditions choisies. 
L’évolution de ces propriétés est discutée ci-après. 
2.5.1. Microstructures 
Concernant les évolutions microstructurales avec la vitesse de refroidissement, les résultats sont 
conformes à la bibliographie. D’une part, la température de travail à chaud (750°C), proche du 
domaine 100% β’, permet une croissance des grains β’ (Buron, 1977), mais celle-ci est limitée par la 
phase α restante. D’autre part, la vitesse de refroidissement influe sur le nombre et les sites de 
germination, ainsi que sur les directions de croissance de la phase α (Garg, et al., 2010) (Lee, et al., 
2003) (Yasuda, et al., 1999) (Pugacheva, et al., 2006).  
En ce sens-là, le refroidissement à l’air ambiant, estimé comme légèrement plus rapide que le 
refroidissement après filage des barres, permet d’obtenir une microstructure très similaire à la 
microstructure du robinet neuf. Après croissance des grains β’, les sites de précipitation sont 
nombreux et des directions de croissance privilégiées des grains α sont observées à cette vitesse de 
refroidissement. Une structure de Widmanstätten est formée. 
Concernant les deux autres vitesses de refroidissement, les matériaux modèles obtenus 
permettent de balayer une gamme de microstructures pouvant légitimement encadrer l’ensemble 
des microstructures identifiées sur les composants de robinetterie gaz, en intensifiant la croissance 
de grains α équiaxes (Four) ou, au contraire, en multipliant le nombre de sites de germination et en 
favorisant une croissance aciculaire des grains α (Eau). La croissance de grains équiaxes peut 
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correspondre au cœur de pièces massives, refroidissant lentement après matriçage à chaud. Le 
refroidissement rapide peut correspondre à des parties fines du robinet, refroidissant rapidement. 
Avec le refroidissement le plus lent (Four), le nombre de sites de germination de grains α est 
limité, et l’on observe une croissance des grains majoritairement équiaxes. L’équilibre 
thermodynamique en termes de proportion de phases α/β’ à basse température est globalement 
respecté. 
Avec le refroidissement le plus rapide (Eau), le nombre de sites de germination est plus 
important, la croissance des grains α est limitée et se fait selon des directions privilégiées, à l’origine 
de la forme aciculaire des grains. De plus, la vitesse de refroidissement étant élevée, cela permet de 
figer un état de haute température présentant une grande proportion de phase β. 
L’étude d’un matériau 100% β’ a été envisagée en effectuant un refroidissement plus rapide de 
l’état obtenu après maintien à 750°C. Ce refroidissement permettrait de figer instantanément l’état 
microstructural de haute température. Des essais complémentaires, pour lesquels une trempe à l’eau 
a été effectuée en partant de plus haute température (100% β) ont été réalisés mais une précipitation 
fine de phase α subsiste toujours aux joints de grains. Des trempes à l’azote liquide n’ont pas 
amélioré les résultats obtenus. Au contraire, ces trempes permettent une précipitation plus 
importante de la phase α, ce qui a été attribué à un phénomène de caléfaction. Des trempes à l’huile 
pourraient être envisagées pour étudier un matériau 100% β’. 
2.5.2. Propriétés mécaniques 
L’évolution des caractéristiques microstructurales observée peut expliquer les évolutions de 
propriétés mécaniques quantifiées par les essais de traction. En effet, les différences de 
comportement mécanique mises en évidence par les mesures de nanodureté pour la phase α et la 
phase β’, dont les proportions, tailles, formes et répartition varient avec la microstructure, devraient 
se traduire par des différences de comportement mécanique entre les différentes microstructures 
testées. 
Les gros grains α et β’ de la microstructure Four permettent une moins bonne répartition des 
contraintes entre grains et entre phases ce qui abaisse les propriétés générales (σmax ; σel0,2%) par 
rapport aux autres microstructures comme pour les laitons α lorsque la taille de grains augmente. 
(Arnaud, et al., 2012). 
Concernant la microstructure Eau, la grande proportion de phase β’, plus dure que la phase α  
(Arnaud, et al., 2012) (Cf. chapitre II.) confère une haute dureté à l’alliage et de bonnes propriétés 
générales (σmax ; σel0,2%). Par ailleurs, la vitesse de trempe a aussi été identifiée par (Brown, 1959) 
comme facteur jouant un rôle sur le nombre de défauts (dislocations, lacunes) qui sont piégés lors de 
la transformation ordre-désordre (ββ’). La trempe à l’eau permettrait de durcir le matériau en 
augmentant le nombre de défauts cristallins piégés. 
La microstructure Air, qui présente des proportions de phase α/β’, tailles et acicularités de grains 
intermédiaires aux autres microstructures modèles a logiquement des propriétés mécaniques 
intermédiaires. 
Par ailleurs, l’allongement à rupture, qui diminue avec l’augmentation de la vitesse de 
refroidissement, peut être relié à la forme aciculaire des grains α. La forme aciculaire des grains est 
supposée, lors d’une sollicitation extérieure, engendrer des concentrations de contraintes aux 
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interphases α/β’ initiant plus rapidement les cupules autour de grains α et la rupture ductile de 
l’alliage. Le nombre de défauts cristallins peut également être déterminant. 
Enfin, la comparaison avec les propriétés mécaniques de référence est intéressante. Un 
encadrement des propriétés mécaniques du matériau de référence par celles des microstructures 
correspondant aux refroidissements Air et Four était attendu car il s’agit de vitesse de 
refroidissement encadrant la vitesse de refroidissement présumée pour le matériau de référence 
mais cela n’est pas le cas. La spécificité microstructurale (petits grains équiaxes) du matériau de 
référence (matériau issu des barres de 65 mm de diamètre) ne semble pas être suffisante pour 
expliquer l’évolution des propriétés mécaniques. L’hypothèse est qu’un effet d’écrouissage des barres 
doit être pris en compte pour expliquer les plus fortes propriétés mécaniques de la microstructure de 
référence. 
2.5.3. Cinétiques de dissolution 
Les principales différences de comportement en corrosion accélérée dans les conditions de 
référence (NaNO3 0.5 M, pH 11, 0.05 V/ECS) sont observées entre les microstructures modèles et la 
microstructure de référence. Les cinétiques de dissolution simultanée de la phase β’ sont beaucoup 
moins fortes pour les matériaux modèles que pour le matériau de référence. 
Les mécanismes de dissolution simultanée impliquent une dissolution complète de la phase β’. Ce 
processus est amorcé quelle que soit la microstructure. Ces mécanismes sont donc a priori similaires 
dans toutes les microstructures. En revanche, l’apparition du processus de dézincification est 
anticipée pour les microstructures modèles alors que les processus de dissolution simultanée sont 
fortement ralentis. 
L’hypothèse développée pour expliquer l’anticipation de la dézincification repose sur les 
différences de continuité de la phase β’ suivant la microstructure. Pour les structures aciculaires, la 
continuité de la phase β’ est beaucoup moins évidente, ce qui peut générer une accumulation des 
produits de corrosion, (Cu, acidification) et permettre l’apparition d’un front de dézincification dès 
les premières 12h du test.  
L’hypothèse précédente n’explique cependant pas pourquoi la dissolution simultanée ne 
continue pas à se propager aussi vite que dans la microstructure de référence après l’apparition du 
front de dézincification. 
Comme pour expliquer les propriétés mécaniques du matériau de référence, un effet de 
l’écrouissage du matériau peut être pris en compte pour expliquer la différence pour ce qui concerne 
la cinétique de dissolution simultanée entre les microstructures modèles et la microstructure de 
référence. Comme proposé par (Du, et al., 2013) pour interpréter l’effet de pré-déformation des 
laitons sur leur comportement en corrosion et en CSC, un changement de la sous-structure des 
dislocations durant la déformation plastique peut être envisagé pour les laitons comme cela est 
observé pour d’autres alliages (Hou, et al., 2011). Ce changement faciliterait les processus de 
diffusion nécessaires à la dissolution simultanée. Les barres n’étant pas détensionnées après leurs 
filages à chaud et leurs calibrations à froid, un changement de la sous-structure des dislocations, 
causé par la déformation, expliquerait la sensibilité accrue de la phase β’ de la microstructure de 
référence à la dissolution simultanée. Les observations par MET de la phase β’ (Figure II-12), issue 
des barres correspondrait avec la présence d’une sous-structure de dislocations induite par la 
déformation. En effet, la présence de nombreux défauts (dislocations) est reportée sur le matériau de 
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référence. Pour ce qui concerne les cinétiques de dézincification, celles-ci sont peu modifiées : si la 
présence d’une structure de dislocations est supposée, elle ne semble pas impacter le mécanisme de 
dézincification. 
2.5.4. Corrosion sous contrainte 
Concernant le comportement en CSC des microstructures modèles, les études du comportement  
mécanique et de résistance à la corrosion accélérée peuvent être utilisées pour expliquer une partie 
des différences observées. 
Pour les essais à chargement équivalent (140 MPa), le comportement en CSC de la microstructure 
Four se rapproche de celui obtenu pour la microstructure de référence pour de forts chargements 
mécaniques. Ces résultats sont cohérents avec l’abaissement important des propriétés mécaniques 
de la microstructure Four. En effet, un chargement à 140 MPa d’une éprouvette Four place le 
matériau dans le début du domaine plastique. Ce fort chargement conduit à la déformation de la 
phase β’ et facilite l’initiation et la propagation de nombreuses fissures. Comme pour la 
microstructure de référence, un temps d’initiation court est observé, alors que la propagation se 
ferait par palier, du fait de la création de zones mortes liées à la présence des nombreuses fissures 
développées. 
Concernant les autres microstructures (aciculaires), le chargement de 140 MPa correspond au 
domaine élastique des matériaux, mais cette valeur correspond à deux pourcentages différents de la 
limite d’élasticité pour les deux microstructures, ce qui peut expliquer les légers changements sur les 
temps d’initiation et de propagation des fissures. En effet, cela traduit un chargement de la phase β’ 
différent.  
Ensuite, la forme aciculaire des grains semble être à l’origine de caractéristiques communes pour 
ce qui concerne le comportement en CSC des deux microstructures modèles. En effet,  
l’endommagement généré suite à l’exposition au milieu nitrate est caractérisé par des fissures 
ramifiées similaires. L’hypothèse avancée est que les temps de propagation des fissures sont 
influencés par les grains α aciculaires qui ralentissent les processus de propagation de fissures à 
travers le matériau, provoquant des ramifications, des arrêts et des contournements de fissures dans 
les deux microstructures (Air/Eau). 
Pour les essais à déformation équivalente (70% de la limité d’élasticité), l’effet de la 
microstructure reste significatif sur la résistance à la CSC.  
On observe que le temps d’initiation des fissures augmente progressivement quand la vitesse de 
refroidissement diminue. Ce résultat peut être facilement relié au chargement mécanique vu par la 
microstructure. En revanche, dans tous les cas, les temps de propagation sont relativement longs par 
rapport à ceux de la microstructure de référence. D’une part, ces résultats semblent confirmer un 
effet de la microstructure, qui ici ralentirait les phénomènes de propagation de fissures : le rôle des 
grains α sur le chemin de propagation de la fissure semble confirmé. D’autre part, la spécificité de la 
phase β’ écrouie à chaud par la mise en forme de la barre peut également participer à expliquer cette 
accélération des processus de propagation de fissures dans le matériau de référence 
comparativement au processus plus lent observé pour les microstructures modèles. 
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3. Analyse de l’effet des directions et plans de sollicitation 
Le matériau de référence comportant une texture cristallographique et une distribution de grains 
particulière - ce qui joue en premier lieu sur les propriétés mécaniques (cf. Chapitre II ; Partie 2.) - les 
comportements en corrosion accélérée et en CSC sont attendus comme significativement différents 
en fonction des directions et plans de sollicitation. L’exposition du plan transversal à l’électrolyte et 
l’application de la sollicitation mécanique dans la direction transversale ont été préliminairement 
identifiées comme les sollicitations les plus critiques, vis-à-vis de la résistance du matériau de 
référence à la CSC. Ces conditions avaient été choisies pour l’étude des mécanismes de CSC dans le 
Chapitre IV. Le comportement du laiton dans ces conditions de sollicitations mécanique et 
environnementale a été comparé à celui du même matériau pour une exposition au milieu dans le 
plan longitudinal et une sollicitation mécanique dans la direction longitudinale. L’objectif est de 
mettre en évidence les différences de comportement des différentes parties du robinet selon qu’elles 
sont exposées au milieu selon le plan longitudinal ou transversal, et selon les directions de 
sollicitation mécanique (torsion de serrage…)  
Les propriétés mécaniques mesurées lors de chargements dans les directions longitudinale et 
transversale ayant déjà été comparées dans le chapitre II qui présente le matériau de référence, 
l’analyse des cinétiques de dissolution 3.1 et celle du comportement en CSC 3.2 pour différentes 
conditions pour ce qui concerne les plans d’exposition au milieu et les directions d’application du 
chargement mécanique constituent la suite de ce travail. 
3.1. Cinétique de dissolution du matériau de référence exposé dans un plan 
longitudinal 
Préalablement à la quantification des cinétiques de dissolution pour une exposition au milieu 
nitrate du laiton dans le plan longitudinal, l’analyse du comportement électrochimique du matériau 
de référence exposé au milieu selon le plan longitudinal montre que l’exposition choisie n’influence 
pas de manière significative les mesures de potentiel libre (15 minutes) et les courbes de 
polarisation anodique. 
 
Pour ce qui concerne les résultats des analyses des cinétiques de dissolution, la Figure 14a 
compare la progression des fronts de dissolution simultanée et de dézincification dans les conditions 
de corrosion accélérée de référence (NaNO3 0.5 M, pH 11, 0.05 V/ECS) pour les deux types 
d’exposition. L’exposition dans le plan transversal est plus sévère que l’exposition dans le plan 
longitudinal : les cinétiques de dézincification sont plus fortes alors que les cinétiques de dissolution 
simultanée sont assez similaires. 
 





Figure V-14. Influence de la surface exposée au milieu sur les cinétiques de dissolution du 
laiton α,β’ CuZn40Pb2 (CW617N) issu des barres de 65 mm de diamètre (a) dans les conditions de 
référence (NaNO3 0.5 M pH 11, 0.05 V/ECS) (b) à pH 12, au potentiel de rupture de la passivité 
0.14 V/ECS (NaNO3 0.5 M) (c) à plus faible potentiel, 0.02 V/ECS (NaNO3 0.5 M pH 11) 
 
Les différences de comportement entre une exposition du plan transversal et une exposition du 
plan longitudinal peuvent être également mises en évidence à pH 12, pour un potentiel choisi après 
la rupture de la passivité (Figure 14b) et à plus faible potentiel (Figure 14c) : on retrouve que les 
cinétiques de dissolution sont plus faibles pour une exposition au milieu du plan longitudinal par 
rapport à une exposition du plan transversal. 
 
Ces résultats montrent que le test de corrosion accélérée peut être plus ou moins discriminant 
selon les conditions choisies. Les différences de comportement en corrosion selon le plan 
d’exposition et de propriétés mécaniques selon la direction de sollicitation suggèrent un 
comportement en CSC différent selon les conditions choisies, comportement qui a été quantifié dans 
la section suivante 3.2. 
3.2. Résistance à la CSC en sollicitation longitudinale 
3.2.1. Microstructure de référence 
Une analyse comparative de la résistance à la CSC d’éprouvettes chargées dans la direction 
longitudinale et exposées à l’électrolyte dans le plan longitudinal par rapport aux conditions de 
sollicitation de référence (direction transversale et plan transversal) a été réalisée pour différents 
niveaux de chargement mécanique. Les résultats sont présentés sur la Figure V-15. 




Figure V-15. Suivi de la déformation lors d'essais de CSC sur le laiton α,β’ CuZn40Pb2 
(CW617N) issu  des barres 65 mm de diamètre dans les conditions de référence (NaNO3 0.5 M, 
pH 11, 0.05 V/ECS) pour différents niveaux de chargement mécanique sur éprouvettes chargées 
dans la direction longitudinale et exposées à l’électrolyte dans le plan longitudinal  
Dans les conditions de sollicitation testées ici, la résistance des éprouvettes à la CSC est très 
significativement augmentée par rapport aux sollicitations environnementales et mécaniques de 
référence (transversales).  
On note par ailleurs que l’évolution du temps d’initiation des fissures avec le niveau de 
chargement mécanique est similaire à ce qui est observé avec les sollicitations de référence. 
Concernant l’évolution du temps de propagation, l’effet du niveau de chargement mécanique est 
moins significatif pour les conditions testées ici, puisque le temps de propagation est déjà 
relativement long pour de faibles charges. En revanche, comme pour les résultats des essais de CSC 
avec les sollicitations de référence, de plus fortes déformations à rupture sont observées avec les 
plus fortes charges, ainsi que des paliers de déformation associés à une propagation de fissure 
discontinue. 
L’observation au MO des fissures développées et une première approche de quantification de cet 
endommagement montrent que d’une part, les fissures qui se propagent sont souvent stoppées et 
déviées par les grains α, alignés perpendiculairement au sens de propagation et que d’autre part, le 
nombre de fissures qui se propagent augmente avec la charge. Il semble donc que le ralentissement 
de la propagation des fissures lors d’une exposition dans le plan longitudinal est lié à la 
microstructure comme cela a été montré pour les microstructures modèles à grains aciculaires. 
Quant à la propagation de fissures discontinue, celle-ci peut être attribuée, comme pour les 
sollicitations transversales, à la création de zones mortes formées par la multiplication des fissures. 
3.2.2. Microstructures modèles 
Dans la continuité de l’analyse réalisée dans le paragraphe précédent pour la microstructure de 
référence, des essais de CSC ont été réalisés sur les microstructures modèles sollicitées dans la 
direction longitudinale et exposées au milieu selon le plan longitudinal. Les résultats obtenus sont 
analysés dans ce paragraphe 3.2.2. 
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Préalablement, les propriétés mécaniques (Figure V-16) des microstructures modèles ont été 
évaluées par des tests de traction.  
 
Figure V-16. Propriétés mécaniques en traction du laiton α,β’ CuZn40Pb2 (CW617N) issu des 
microstructures modèles chargées mécaniquement  dans la direction longitudinale. 
Les résultats de la Figure V-16. confirment que l’effet de texture est conservé sur les 
microstructures élaborées à partir de prélèvements d’éprouvettes dans le plan longitudinal. Pour 
toutes les microstructures modèles, le comportement mécanique lors d’un test de traction dans la 
direction longitudinale est meilleur que le comportement lors d’un test de traction dans la direction 
transversale. 
 
L’évolution des propriétés mécaniques avec la vitesse de refroidissement est en grande partie 
similaire à celle obtenue pour les éprouvettes soumises à un test de traction dans la direction 
transversale : on retrouve une augmentation de la limite d’élasticité et de la contrainte maximale 
avec l’augmentation de la vitesse de refroidissement. Concernant l’allongement à rupture, les 
variations observées sont plus complexes. L’allongement maximal est faible pour la microstructure 
Eau et sensiblement équivalent pour les autres microstructures. 
 
Le comportement en CSC des microstructures modèles sollicitées mécaniquement dans la 
direction longitudinale est présenté sur la base du suivi des déformations lors des tests de CSC dans 
les conditions de référence (NaNO3 0.5 M, pH 11 0.05V/ECS, 140MPa) sur la Figure V-17. 
Pour ce qui concerne la résistance à la CSC des microstructures modèles sollicitées dans la 
direction longitudinale en fonction de la vitesse de refroidissement, une évolution similaire à celle 
observée pour les microstructures modèles sollicitées dans la direction transversale est mise en 
évidence.  
La tenue à la CSC de la microstructure Four est la moins bonne, avec un temps d’initiation très 
faible. Pour cette même microstructure modèle, l’étape de propagation se caractérise par une 
déformation discontinue ; la déformation à rupture est importante comme dans le cas d’un 
chargement mécanique dans la direction transversale. 




Figure V-17. Suivi de la déformation lors des essais de CSC effectués sur les microstructures 
modèles, à charge équivalente (140 MPa) dans les conditions de référence (NaNO3 0.5 M, pH 11, 
0.05 V/ECS) 
Concernant les autres microstructures, de type aciculaire (Air et Eau), leur résistance à la CSC est 
relativement réduite par rapport à la microstructure de référence, ce qui n’était pas le cas lorsque ces 
mêmes microstructures modèles étaient sollicitées dans la direction transversale. 
3.3. Discussion 
Les résultats obtenus pour les nouvelles conditions de sollicitation testées, à savoir une 
exposition au milieu nitrate des plans longitudinaux et un chargement mécanique appliqué dans la 
direction longitudinale, ont confirmé nos hypothèses. En effet, ces conditions sont moins 
destructrices pour le matériau que les conditions de référence (exposition du plan transversal et 
chargement dans la direction transversale). 
Ces résultats corroborent ceux obtenus sur les microstructures modèles de la section 2.4 de ce 
chapitre, dans le sens où ils révèlent la capacité du test à être discriminant, cette fois vis-à-vis des 
différents types de sollicitations critiques des diverses microstructures. 
3.3.1.  Microstructures de référence 
La texturation du matériau de référence dans le sens du filage affecte les propriétés mécaniques 
de l’alliage comme cela a été montré dans le Chapitre II. Partie 2. Les résultats décrits dans cette 
partie montrent que cette texturation affecte également les cinétiques de dissolution ainsi qu’à 
fortiori le comportement en CSC. 
Les chemins préférentiels de dissolution et de propagation des fissures ont été identifiés (cf. 
Chapitre IV), dans la phase β’ et à l’interphase α/β’ concernant les fissures. Or, dans la microstructure 
de référence exposée au milieu selon le plan longitudinal, les chemins de continuité de la phase β’ 
sont beaucoup plus tortueux. Ces discontinuités de phase β’ peuvent expliquer d’une part, le 
ralentissement de la dissolution et d’autre part, celui de la propagation des fissures, dans des 
conditions de test équivalentes (NaNO3 0.5 M pH 11, 0.05 V/ECS, 140 MPa) par rapport aux 
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sollicitations dites « transversales ». Telle qu’elle est distribuée, la phase α, plus résistante à la 
corrosion, joue un rôle de barrière et augmente  la résistance à la corrosion. 
Par ailleurs, l’application du chargement mécanique dans la direction longitudinale ne se traduit 
pas par une répartition des contraintes dans le matériau identique à ce qui est observé lors d’un 
chargement dans la direction  transversale (cf. Chapitre II Partie 2.). Lors d’un chargement dans la 
direction longitudinale, la distribution de phase α, caractérisée par des continuités de phase α  dans 
cette même direction permet une répartition de la déformation de manière équivalente dans les deux 
phases (Modèle de Voigt) et donc un meilleur chargement de la phase α, soulageant la phase β’. Dans 
le cas d’un chargement transversal, les déformations ne sont pas comparables contrairement au cas 
précédent et, dans ce cas, conformément au Modèle de Reuss, les contraintes sont équivalentes entre 
phase α et phase β’. Ces différences de chargement expliquent les différences de comportement 
mécanique et de sensibilité à la CSC.  
De plus, la densité d’interphases α/β’ perpendiculaires à la direction de sollicitation est 
relativement plus faible lors d’un chargement dans la direction longitudinale du fait de la distribution 
des grains α en colonnes. Les chemins de propagation préférentiels des fissures de CSC étant les 
interphases α/β’ perpendiculaires à la direction de chargement et les grains α étant des freins à la 
propagation des fissures, la phase α peut considérablement accroître la résistance à la CSC du 
matériau selon la façon dont elle est distribuée, en plus d’avoir un effet isolé sur les propriétés en 
traction et de résistance à la corrosion accélérée. 
Enfin, le nombre de joints de grains β’/β’ parallèles à la direction longitudinale est également plus 
important comparativement à ce qui est observé dans la direction transversale. Les analyses de la 
morphologie des fissures montrent que ces joints de grains peuvent potentiellement arrêter les 
fissures (cf. Figure IV-20). Ces observations contribuent à expliquer la meilleure résistance à la CSC 
observée lors de sollicitations « longitudinales ». 
3.3.2. Microstructures modèles 
L’effet de texture, présent sur le matériau de référence, est conservé pour les microstructures 
modèles sollicitées dans la direction longitudinale. Ce résultat était attendu car la texturation de la 
phase β’ présente sur le matériau de référence n’est pas détruite par le traitement thermique. Celle-ci 
peut même être accentuée par la croissance des grains β’ observée dans la direction longitudinale. De 
plus, même si la nature et le nombre de sites de germination de la phase α varient avec la vitesse de 
refroidissement, la précipitation de grains α reste dépendante des orientations de la phase mère β’. 
La forme potentiellement aciculaire des grains α dépend également des orientations de la phase 
mère β’ (Lee, et al., 2003), ce qui explique de forts effets de texture persistants pour les matériaux 
modèles. 
 
La conservation d’au moins une partie de la texturation du matériau de référence génère en 
premier lieu les différences de propriétés mécaniques observées. Quelle que soit la forme des grains 
α, la déformation à rupture des microstructures sollicitées dans la direction longitudinale est 
meilleure. L’hypothèse est donc que l’allongement des grains β’ confère au laiton de meilleures 
propriétés mécaniques quand il est sollicité dans la direction longitudinale en relation avec une 
diminution du nombre de joints de grains perpendiculaires à la direction de sollicitation et avec les 
moins grandes incompatibilités de déformation entre grains β’. 
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Concernant l’augmentation des propriétés mécaniques du matériau sollicité (σel0.2%, σmax) dans la 
direction longitudinale avec l’augmentation de la vitesse de refroidissement, celle-ci peut être 
expliquée en invoquant les mêmes raisons que celles avancées pour les résultats obtenus dans les 
conditions de sollicitation dites « transversales » (cf. 2.2). 
Enfin, comme cela est suggéré par les tests de traction dans la direction transversale, 
l’allongement à rupture, pratiquement semblable pour les microstructures Air, Référence, Four, 
pourrait être limité par la texture de la phase β’, plutôt que par les grains α, dont la morphologie est 
très différente dans ces trois microstructures. 
Pour ce qui concerne les cinétiques de dissolution, le nombre d’essais réalisés est réduit par 
rapport à ce qui avait été fait pour les conditions dites « transversales », mais, qualitativement sur 
quelques points de mesures, peu de différences sont observables entre les expositions de surface 
dans le plan transversal et celles dans le plan longitudinal dans les conditions de référence. L’effet de 
la distribution de la phase α étant moins fort sur les microstructures modèles que sur la 
microstructure de référence, cela peut expliquer l’absence de différence. 
 
Le comportement en CSC des microstructures modèles est conforme à ce qui était attendu de par 
l’évolution des propriétés mécaniques. 
La microstructure Four est globalement la moins résistante, car ses moins bonnes propriétés 
mécaniques la placent au début du domaine plastique pour une contrainte de 140 MPa utilisée lors 
du test de CSC. Le temps d’initiation observé est donc relativement court, tandis que la propagation 
des fissures est lente et discontinue ce qui se traduit par des paliers de déformation et une 
déformation à rupture relativement importante. 
Pour les microstructures aciculaires (Air, Eau), le comportement en CSC est caractérisé par un 
temps d’initiation long, conforme à une sollicitation dans le domaine élastique tandis que le temps de 
propagation est important. Ce temps de propagation est cohérent avec la complexité de propagation 
de la fissure générée par les formes aciculaires et la distribution des grains α empêchant une 
continuité de phase β’ ou d’interphase α/β’ dans la direction perpendiculaire à la sollicitation 
mécanique. La  propagation des fissures est donc ralentie comme pour les microstructures modèles 
sollicitées transversalement. 
Globalement, les temps à rupture mesurés pour les microstructures modèles sont diminués par 
rapport à la microstructure de référence sollicitée dans la direction longitudinale. La principale 
hypothèse avancée pour expliquer ce résultat est la suppression de l’effet de renfort qu’apportent les 
colonnes de phase α dans la microstructure de référence sollicitée dans la direction longitudinale. 
Cependant, toutes les microstructures modèles ont un meilleur comportement quand elles sont 
sollicitées dans la direction longitudinale par rapport à une sollicitation dans la direction 
transversale. L’allongement des grains β’ dans la direction longitudinale, augmentant la densité de 
joints de grains parallèles à la sollicitation mécanique, permet d’expliquer une fois encore, en partie, 
la résistance plus grande de la microstructure à la CSC. 
 
Les résultats sur les microstructures modèles ont mis en avant des différences significatives 
entre les microstructures modèles elles-mêmes et la microstructure de référence. D’une part, l’aspect 
microstructural (distribution, taille et forme de grains α) apparait comme un paramètre de 1er ordre. 
D’autre part,  l’effet de l’écrouissage initial peut être postulé comme un second paramètre de premier 
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ordre expliquant en partie des différences de comportement mécanique et de comportements en CSC 
importantes entre les microstructures modèles et le matériau de référence. Dans le but de confirmer 
cette hypothèse, la partie 4. de ce chapitre analyse l’effet de l’écrouissage sur le comportement en 
CSC de l’alliage. 
4. Analyse de l’effet de l’écrouissage 
L’écrouissage du matériau peut résulter d’une déformation à chaud (matriçage du composant de 
robinetterie, filage des barres) ou d’une déformation à froid (grenaillage/ébavurage des composants 
de robinetterie gaz après matriçage, calibration des barres de matriçage après filage). Ces divers 
écrouissages ont pu être corrélés à une augmentation de la dureté des barres et des composants de 
robinetterie en bord de pièce, ainsi qu’à une augmentation des propriétés en traction des 
éprouvettes prélevées en bord des barres. 
 
L’effet du taux d’écrouissage sur le comportement en CSC a été évalué sur deux types de 
matériaux contenant soit : 
 Un écrouissage résiduel lié à la mise en forme des barres, observé en bord des barres de 
matriçage de 65 mm de diamètre. (4.1) 
 Un écrouissage additionnel, effectué par pré-traction sur la microstructure de référence 
dans la direction transversale (4.2) 
Dans les deux cas, aucun traitement de revenu n’est effectué sur les éprouvettes testées en CSC à 
taux d’écrouissage variables puisqu’il s’agit d’étudier l’effet d’un écrouissage représentatif des pièces 
utilisées en service qui ne subissent dans la plupart des cas, aucun détensionnement. 
4.1. Résistance à la CSC du matériau de référence prélevé en bord de barre 
 
Figure V-18. Suivi de la déformation du laiton α,β’ CuZn40Pb2 (CW617N) lors des essais de CSC 
effectués sur les matériaux prélevés en bord de barres de 65 mm de diamètre, dans les conditions 
de référence (NaNO3 0.5 M, pH 11, 0.05 V/ECS) à 140 MPa. Les éprouvettes sont prélevées à des 
distances croissantes (3, 5, 7 et 11-65 mm) du bord des barres. 
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L’analyse du comportement en CSC des éprouvettes prélevées en bord de barre permet d’évaluer 
l’effet d’un écrouissage sur la résistance à la CSC du matériau grâce au prélèvement d’éprouvettes de 
plus en plus proches du bord. 
Les propriétés mécaniques de ces éprouvettes prélevées dans la direction longitudinale sont 
décrites dans le Chapitre II présentant le matériau de référence. Globalement, en se rapprochant du 
bord des barres, le matériau a de meilleures propriétés générales (limite d’élasticité et contrainte 
maximale) mais un abattement de l’allongement à rupture est observé. 
La résistance à la CSC des éprouvettes prélevées en bord de barre (3 à 7 mm du bord) est 
présentée sur la base de l’étude de l’évolution de la déformation en fonction du temps (Figure 18) 
lors d’essais de CSC en condition de référence (NaNO3 0.5 M, pH 11, 0.05 V/ECS), les éprouvettes 
ayant été exposées au milieu nitrate dans le plan longitudinal et chargées mécaniquement dans la 
direction longitudinale. Le comportement du cœur des barres (11 à 65 mm) est également reporté. 
Les résultats mettent en évidence que plus l’éprouvette est prélevée en bord, donc plus le taux 
d’écrouissage est élevé, plus le temps d’initiation des fissures est faible. Le temps de propagation des 
fissures est également diminué mais seulement pour le plus fort d’écrouissage (prélèvement à 3 mm 
du bord) 
4.2. Résistance du matériau de référence à un écrouissage additionnel 
L’analyse de l’effet de l’écrouissage sur le comportement en CSC du matériau a été poursuivie par 
la réalisation d’essais de CSC sur éprouvettes pré-déformées dans la direction transversale. 
La préparation d’éprouvettes à écrouissage additionnel contrôlé est réalisée par traction à 10-3 s-1 
pour atteindre des valeurs de pré-déformation de 2%, 5%, 10 %, 15%. La surface des éprouvettes est 
ensuite re-standardisée par polissage (4000 SiC) puis l’éprouvette est soumise aux conditions de 
référence des essais de CSC (NaNO3 0.5 M pH 11 0.05 V/ECS) à 140 MPa. 
Les résultats sont présentés sur la Figure V-19 sur la base de l’analyse de la déformation de 
l’éprouvette en fonction du temps lors d’essais de CSC. 
 
Figure V-19. Suivi de la déformation lors des essais de CSC effectués sur le laiton 
α,β’ CuZn40Pb2 (CW617N) issu des barres de 65 mm de diamètre - avec un écrouissage 
additionnel apporté par pré-déformation, à charge équivalente (140 MPa) dans les conditions de 
référence (NaNO3 0.5 M, pH 11, 0.05 V/ECS) 
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Les résultats montrent un effet significatif de l’écrouissage additionnel sur la résistance à la CSC 
du matériau de référence sollicité en CSC dans les conditions de référence. Les temps à rupture 
diminuent sensiblement avec la pré-déformation. Les temps d’initiation des fissures diminuent 
globalement avec le taux d’écrouissage additionnel dès les premiers pourcents de pré-déformation, 
alors que le temps de propagation diminue pour les plus fortes pré-déformations. 
Un abattement très significatif de la résistance à la CSC est observé pour une faible pré-
déformation de 2% ; l’évolution de la résistance à la CSC est plus limitée ensuite. 
4.3. Discussion 
L’ensemble des résultats obtenus pour ce qui concerne l’effet de l’écrouissage sur le 
comportement en CSC du laiton montre que le matériau est d’autant plus sensible aux phénomènes 
de CSC qu’il est écroui. 
Pour le matériau prélevé en bord de barre, il s’agit d’un écrouissage multi-axial qui augmente à la 
fois la limite élastique du matériau et sa contrainte maximale. Ces augmentations de propriétés 
mécaniques ne se traduisent pourtant pas par une amélioration du comportement en CSC. Pour le 
matériau à écrouissage additionnel, seule la limite élastique est augmentée par l’écrouissage mais là 
encore le comportement en CSC n’est pas amélioré. 
Dans les deux cas, l’écrouissage réduit l’allongement à rupture du composant. L’écrouissage est 
connu pour durcir le matériau par l’immobilisation progressive des dislocations jusqu’à leur arrêt 
complet. Pour de faibles taux d’écrouissage, les dislocations restent assez mobiles et peuvent glisser 
sur de longues distances. Au fur et à mesure de l’écrouissage, elles s’immobilisent sur les joints de 
grains et sur les précipités qui sont des obstacles à leur mouvement. La densité de défauts ponctuels 
augmente également lors de l’écrouissage. Ces phénomènes abaissent donc l’allongement à rupture. 
L’allongement à rupture et le comportement en CSC du matériau ayant une évolution similaire, 
l’évolution de la structure des dislocations dans le matériau pourrait donc être un facteur de premier 
ordre sur son comportement en CSC.  
En ce sens, les dislocations peuvent constituer un chemin préférentiel de diffusion. La présence 
d’une structure de dislocations complexe, avec des dislocations plus nombreuses au sein de la phase 
β’ après écrouissage, faciliterait le processus de dissolution anodique identifié comme un moteur 
pour l’initiation de fissures de CSC comme pour leur propagation. La morphologie de ces structures 
de dislocations a été étudiée par (Yamagata, et al., 1976) en fonction des déformations d’un laiton β’. 
(Kajiwara, et al., 1982) a également montré l’existence de structures de dislocation qui est fonction 
d’une transformation martensitique inverse dans un laiton Cu-37.65 (%at Zn). Les alliages de cuivre 
sont connus pour former des structures cellulaires de dislocations pour des sollicitations mécaniques 
diverses (Fatigue (Lukas, et al., 1970), fluage (Hasegawa, et al.)). Cette surstructure de dislocations 
est sérieusement envisageable dans notre matériau, d’une part par les données bibliographiques 
précédentes et par les observations MET, et MO (lamelles). 
Plus globalement, des résultats similaires pour ce qui concerne l’effet d’une pré-déformation sur 
le comportement des laitons sont observés par (Du, et al., 2013). Les auteurs rapportent que des 
éprouvettes de laiton (H62 – %mass Cu62.5, P0.005, Pb0.01, Bi0.01, Fe0.008, Ni0.005, Al0.12, Zn 
Balance) pré-déformées à 3%, 6% et 9% ont une résistance à la CSC moins élevée, ce qui se traduit 
par un allongement à rupture plus faible lors d’essais de traction lente (SSRT). Cette pré-déformation 
est corrélée à un comportement électrochimique moins noble du matériau écroui, attribué à un 
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changement de la sous-structure de dislocations induite par la déformation plastique. D’autres 
auteurs ont également montré que la sensibilité à la CSC était affectée par les déformations à froid 
(McEvily, et al., 1965), (Malki, et al., 1999), (Ulaganathan, et al., 2014). Les auteurs montrent que la 
déformation à froid permet de générer un champ hétérogène de dislocations à l’origine des 
concentrations locales de contraintes et de déformation. La diminution de la résistance à la CSC 
observée du matériau écroui est donc cohérente. 
Enfin, des contraintes résiduelles de mise en forme sont présentes dans le matériau, s’il n’est pas 
détensionné, ce qui élève le niveau de contraintes réel vu par ce dernier lors de son chargement 
mécanique. Cela explique encore la diminution de la résistance à la CSC. Cependant (Ulaganathan, et 
al., 2014) ont montré que les chemins de propagation de fissures ne sont pas forcément liés aux 
zones de concentration maximale de contraintes et de déformation dues à la déformation à froid, car 
d’autres facteurs peuvent être prépondérants comme la charge nominale et l’orientation des joints de 
grains. Le paramètre écrouissage reste cependant un facteur déterminant et, au moins dans le cadre 
des essais réalisés, semble défavorable en terme de résistance à la CSC du laiton étudié. 
5. Caractère discriminant du test de CSC 
Les essais de CSC menés lors de l’étude présentent un panel de comportements vis-à-vis de la CSC 
du laiton étudié en fonction de sa microstructure et des conditions de sollicitation. Dans la majorité 
des cas, le test s’est avéré assez sévère pour mener à la rupture du matériau. 
 
La Figure V-20. récapitule les effets du niveau de chargement mécanique, de la pré-corrosion et 
de la pré-déformation sur les temps d’initiation et de propagation de fissures en conditions de CSC 
sur le matériau de référence en sollicitations dites « transversales ». Dans tous les cas, le temps 
d’initiation semble être le temps critique, déterminant en première approche, la résistance à la CSC 
du matériau de référence. En effet, le temps d’initiation est généralement beaucoup plus important 
que le temps de propagation et il s’agit du temps le plus impacté par les variations des différents 
facteurs étudiés. 
L’exposition préliminaire du matériau à l’environnement corrosif, de fortes charges et une pré-
déformation sont autant de paramètres sensibilisant le matériau à la rupture. La pré-corrosion et la 
pré-déformation sont deux paramètres permettant le mouvement des dislocations (mécanismes de 
déformation plastique, et de dissolution simultanée créant des lacunes). Concernant le chargement 
mécanique, de faibles charges déterminent le niveau de mise en tension élastique de la maille 
cristalline ce qui modifie principalement le temps d’initiation des fissures, alors que des charges plus 
élevées, dans le domaine plastique, semblent impacter en plus le temps de propagation des fissures. 
Cette dernière remarque peut encore une fois être reliée au mouvement des dislocations. 
L’hypothèse est que les concentrations de dislocations sont des chemins préférentiels de diffusion et 
des zones de concentrations de contrainte : elles jouent donc un rôle de premier ordre sur le 
mécanisme de CSC. 
 




Figure V-20. Evolution des temps d’initiation et de propagation de fissures à travers le laiton 
α,β’ CuZn40Pb2 (CW617N) issu des barres de 65 mm de diamètre en conditions de référence, et 
sollicité dans la direction transversale (NaNO3 0.5 M pH 11 0.05 V/ECS)  (1) avec une pré-
exposition au milieu nitrate (2) avec une pré-déformation et (3) selon le niveau de chargement 
mécanique. 
 
La Figure V-21 récapitule les effets de l’écrouissage lié à la mise en forme et de la charge sur 
l’évolution des temps d’initiation et de propagation des fissures sur le matériau de référence sollicité 
dans la direction longitudinale. 
Globalement, un effet de la charge similaire sur la tenue à la CSC est observé pour ces 
sollicitations longitudinales par comparaison aux résultats obtenus pour une sollicitation dans la 
direction transversale, bien que proportionnellement l’abattement de la tenue en corrosion soit bien 
plus important avec l’augmentation de la charge pour une sollicitation dans la direction 
longitudinale. 
L’effet de l’écrouissage observé est similaire à l’effet d’une pré-déformation dans la direction 
transversale avec une diminution du temps d’initiation et du temps de propagation des fissures. 
Cependant, l’abattement de la résistance à la CSC est plus limité ici. Comme pour l’effet d’une pré-
déformation, globalement, les faibles taux d’écrouissage diminuent le temps d’initiation (7mm) des 
fissures, alors que les plus forts taux d’écrouissage abaissent essentiellement le temps de 
propagation (5 et 3 mm) 
Dans ce sens l’hypothèse est que les faibles taux d’écrouissage impliquent essentiellement la 
création de contraintes résiduelles de 2ème et 3ème ordre inhibant le retour élastique de certains 
grains ou d’ensemble de grains, ce qui diminue le temps d’initiation. Pour les forts taux d’écrouissage, 
des structures de dislocations peuvent être créées dans le matériau ce qui permet une propagation 
des fissures plus rapide. 
 




Figure V-21. Evolution des temps d’initiation et de propagation des fissures du matériau de 
référence α,β’ (CuZn40Pb2) CW617N issu des barres de 65 mm de diamètre en conditions de 
référence ( NaNO3 0.5 M pH 11 0.05 V/ECS) et sollicité dans la direction longitudinale  (NaNO3 
0.5 M pH 11 0.05 V/ECS) avec (1) l’écrouissage résiduel de bord de barre (2) le niveau de 
chargement 
 
Figure V-22. Evolution des temps d’initiation et de propagation de fissures à travers les 
microstructures modèles et de référence, du laiton α,β’ (CuZn40Pb2) CW617N en conditions de 
CSC de référence (NaNO3 0.5 M pH 11 0.05 V/ECS) (1) iso-contrainte avec une sollicitation dans la 
direction transversale (2) iso-contrainte avec une sollicitation dans la direction longitudinale (3) 
iso-déformation avec une sollicitation dans la direction transversale. 
Enfin, la Figure 22 récapitule les effets de microstructure sur les temps d’initiation et de 
propagation des fissures. Globalement le paramètre microstructure joue un rôle important à la fois 
sur les temps d’initiation et de propagation des fissures. La criticité d’une microstructure vis-à-vis de 
la résistance à la CSC du laiton dépend des conditions de sollicitation, même si la microstructure de 
référence sollicitée dans la direction longitudinale de référence reste de loin la microstructure la plus 
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résistante. La distribution et la morphologie des grains α, pouvant mener à une meilleure répartition 
des contraintes, à faire barrière à la corrosion et à stopper les fissures, sont identifiées comme des 
paramètres clés de la résistance à la CSC du laiton étudié. La résistance à la CSC du matériau de 
référence reste singulière vis-à-vis des autres microstructures : elle pourrait être reliée à 
l’écrouissage du matériau et à la distribution particulière des grains α. Quant aux microstructures 
modèles, elles mettent en lumière l’influence d’autres paramètres microstructuraux.  
 
Conclusion 
Le chapitre V. a permis de montrer les réponses au test de corrosion accélérée et de CSC que peut 
donner un état métallurgique donné. 
L’histoire thermo-mécanique des composants de robinetterie conditionne la spécificité 
des microstructures et des taux d’écrouissage présents dans les composants mis en service. Le 
matriçage (spécificité du refroidissement) et l’ébavurage/grenaillage donnent les principaux 
changements d’états métallurgiques. L’absence de traitement thermique après mise en forme 
des composants maximise la spécificité de l’état métallurgique utilisé. 
La vitesse de refroidissement des pièces en laiton après travail à chaud influence 
significativement la morphologie des grains α et β’. Cette morphologie impacte la résistance à 
la CSC du matériau. La taille, l’acicularité, la distribution des grains conditionnent la 
répartition des contraintes et la continuité de phase β’. Ces paramètres influent sur le 
comportement en CSC parce que, selon la microstructure, d’une part, on chargera 
mécaniquement plus ou moins la phase β’ et les interphases α/β’ et d’autre part les chemins 
de propagation de la dissolution et de la fissuration à travers le matériau seront plus ou 
moins complexes. 
L’écrouissage du matériau, (présent en bord de barre, et supplémentaire obtenu par pré-
traction) diminue la résistance à la corrosion et à la corrosion sous contrainte du matériau. 
L’écrouissage du matériau conditionne la présence de contraintes résiduelles internes dans le 
matériau ainsi que la structure des dislocations présentes dans le matériau. Ces deux 
paramètres influencent significativement l’initiation et la propagation de fissures. En effet, la 
présence de contraintes résiduelles permet de diminuer la contrainte nominale externe 
nécessaire à l’initiation de fissures et, selon les structures de dislocations, il est plus ou moins 
facile de créer des chemins préférentiels de diffusion qui facilitent les mécanismes de 
corrosion (dissolution anodique) et de CSC (mobilité de surface). 
Une synthèse graphique du chapitre est proposée en page suivante. 
 
Perspectives 
En somme, les paramètres caractéristiques du triptyque environnement-matériau-mécanique 
sont identifiés comme des facteurs de 1er ordre jouant sur la résistance du matériau au test de CSC 
élaboré, ce qui confère au test un caractère discriminant. 
Plus précisément, d’une part les paramètres matériau et mécanique sont des paramètres 
intrinsèques à la fabrication et au montage du composant de robinetterie. La sensibilité du test à ces 
paramètres est un gage de succès dans l’identification des pièces défectueuses. D’autre part, les 
paramètres environnementaux (pH, concentration en NaNO3, pré-corrosion, potentiel) sont des 
paramètres externes potentiellement ajustables pour optimiser la durée du test et son caractère 
discriminant.
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Réponse à la problématique de recherche 
L’ensemble des travaux de thèse, qui représente la phase 8 du projet engagé par le CETIM sur la 
problématique citée en introduction (développement d’un nouveau test d’évaluation de la sensibilité 
à la CSC de composants de robinetterie gaz) ouvre la possibilité d’un nouveau test accéléré en milieu 
NaNO3 0.5 M, pH 11, avec un potentiel appliqué de 0.05 V/ECS. 
Effectivement, les essais mis en œuvre ont permis de reproduire de manière répétable sur le 
laiton α,β’ CuZn40Pb2 (CW617N) : 
• Un mécanisme élémentaire de corrosion, à savoir la dissolution complète et/ou la 
dézincification de la phase β’ de l’alliage ; 
• Un mécanisme de fissuration par CSC se propageant de manière transgranulaire, dans les 
grains β’, et intergranulaire, aux interphases α/β’. 
Pour ce qui concerne le mécanisme élémentaire de corrosion, le ratio entre processus de 
dissolution complète/dézincification semble adaptable en fonction de l’agitation du milieu, du 
volume de solution et de la surface du matériau exposée à l’électrolyte. 
Les conditions expérimentales permettant d’observer ces deux mécanismes - qui génèrent un 
endommagement proche de celui observé sur les pièces expertisées après rupture en service - sont 
bien maîtrisées. Les nombreux essais réalisés ont permis d’observer de manière répétable ces 
processus sur les éprouvettes de laiton CuZn40Pb2 (CW617N). De la même façon, pour ce qui 
concerne l’endommagement en CSC, les conditions permettant de générer un endommagement 
représentatif de celui observé sur pièces réelles, sont aussi maîtrisées. Ces conditions peuvent donc 
être retenues pour un test accéléré de CSC sur composants de robinetterie. 
De plus, des mécanismes élémentaires de corrosion comme de CSC ont été proposés dans cette 
thèse. Ce travail a donc permis d’incrémenter la connaissance sur la problématique posée ce qui 
laisse augurer une bonne maîtrise du test. 
 
Bilan et perspectives associées aux travaux de thèse 
 Etat métallurgique du matériau 
La microstructure du matériau d’étude α,β’ CuZn40Pb2 (CW617N) a été décrite de manière 
détaillée. Elle conditionne la complexité de l’analyse des phénomènes d’endommagement mécanique, 
par corrosion et par corrosion sous contrainte. 
La mise en forme du matériau est à l’origine de spécificités microstructurales (texture 
cristallographique, morphologie, distribution des grains) et de spécificités d’écrouissage. Ces 
paramètres contrôlent le comportement du matériau d’étude (mécanique, corrosion, CSC) 
Différents états métallurgiques ont été identifiés, dans les barres de matriçage et les composants 
de robinetterie, et des microstructures modèles ont été élaborées. La vitesse de refroidissement et la 
texturation de la phase mère β de l’alliage après mise en forme à chaud (filage des barres) est le 
paramètre de 1er ordre conditionnant la microstructure finale. 
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La principale perspective pour ce qui concerne l’amélioration de la connaissance de la 
microstructure du matériau est relative à l’étude de la structure lamellaire observée dans la phase β’. 
La principale hypothèse avancée pour expliquer cette structure lamellaire repose sur des 
concentrations de défauts provenant d’une transformation martensitique et/ou bainitique réversible 
induite par la déformation. Elle pourrait également être induite par la transformation 
ordre/désordre β-β’. Cette structure lamellaire pourrait alors participer à l’initiation et à la 
propagation des fissures dans le matériau d’étude en offrant des chemins préférentiels de diffusion 
et/ou en affaiblissant localement  les propriétés mécaniques de l’alliage. Dans ce sens, la propagation 
des fissures de CSC selon des chemins avec des « crans », se propageant à travers les lamelles, a pu 
être envisagée du fait de certaines observations de fissure (MEB-FIB), mais l’ensemble des 
observations ne permet pas de conclure de manière certaine sur cette particularité de la propagation. 
 
 Comportement mécanique 
Les propriétés mécaniques du matériau sain ont été caractérisées sous divers états 
métallurgiques. Les bonnes propriétés (malléabilité) du laiton ont été confirmées. La haute ductilité 
du matériau résulte de la déformation plastique des phases α et β’ tandis que la rupture est permise 
par la création de cupules autour des globules de plomb et, de manière secondaire, autour des grains 
α. 
Le comportement mécanique du matériau dépend fortement de l’état métallurgique de celui-ci. 
D’une part, la taille de grains et la texture cristallographique font varier significativement les 
propriétés (limite élastique, contrainte maximale). D’autre part, l’écrouissage modifie également 
sensiblement la résistance mécanique du matériau. On note notamment que l’écrouissage multiaxial 
du bord des barres de matriçage de l’alliage permet d’améliorer des propriétés telles que la limite 
d’élasticité et la contrainte maximale au-delà de la contrainte maximale initiale du matériau. 
Enfin, on relève une baisse de l’allongement à rupture après écrouissage, sur laquelle il est 
impossible de revenir même après traitement de détensionnement. La formation d’une structure de 
dislocations pourrait expliquer ce phénomène. 
Sur ces aspects-là, la principale perspective repose sur la détermination de la répartition des 
contraintes sur les phases α et β’ qui peut être sensiblement différente d’une phase à l’autre comme 
le montrent les essais de traction menés dans les différentes directions et les modèles de Voigt-Reuss 
proposés. Accessoirement, les effets de vitesses qui ont été observés lors des essais de traction, 
différents selon la direction de sollicitation, peuvent également être les témoins de l’hétérogénéité de 
répartition des contraintes dans le matériau. Autrement dit, les différences de comportement 
observées traduiraient une réponse différente des phases en présence. Dans ce contexte, une étude a 
été initiée dans le cadre d’un stage de Master 2 (Ndoye, 2015) qui intègre la modélisation du 
comportement micro-mécanique du matériau en recherchant puis intégrant des lois de 
comportement des phases en présence. L’idée est de déterminer les champs de contraintes et de 
déformation du matériau lors d’une sollicitation mécanique. 
 
 Comportement en corrosion 
Le comportement en corrosion du laiton a été étudié en réalisant des essais d’immersion dans un 
milieu NaNO3, à pH alcalin par ajout de NaOH. D’une part, le comportement électrochimique global du 
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matériau a été analysé (OCP, polarisation dans le domaine anodique) ; d’autre part, le comportement 
en conditions de corrosion accélérée par polarisation (essais à potentiel imposé) a été étudié.  
Le pH apparaît comme le paramètre de premier ordre régissant les phénomènes de 
passivité/pseudo-passivité, même si la présence d’ions NO3- est identifiée comme condition sine qua 
non pour la rupture de la passivité. Des mécanismes de passivation (identification 
d’oxyde/hydroxyde) et de rupture de la passivité (acidification locale) ont été proposés. 
Concernant les essais de corrosion accélérée, ils ont mis en évidence une propagation de la 
dissolution de la phase β’, à cœur en 2 étapes : une première étape de dissolution simultanée et une 
deuxième étape combinant dissolution sélective plus rapide (dézincification) et dissolution 
simultanée. 
L’évolution du milieu (pH et concentration en Cu) en surface du matériau, dépendant notamment 
de l’agitation et de l’accumulation de produits de corrosion (lien avec le rapport S/V), est identifiée 
comme le paramètre de premier ordre contrôlant d’une part la propagation de la dissolution et 
d’autre part le mode de propagation (nombre de fronts de dissolution). Les mécanismes de 
propagation de la dissolution simultanée et de dissolution sélective reposent sur ceux proposés par 
(Pickering, et al., 1967). Un mécanisme de dézincification par percolation de l’électrolyte dans la 
porosité de la phase β’ dézincifiée a été également proposé en se basant en particulier sur la 
morphologie de la phase β’ dézincifiée (très poreuse, et entièrement dépourvue de Zn). 
Il a été montré que la continuité de la phase β’ et l’écrouissage du matériau de référence 
impactent les vitesses de dissolution, avec d’une part, un effet barrière à la corrosion de la phase α, 
plus résistante à la corrosion que la phase β’, et une dissolution simultanée accrue du matériau de 
référence écroui et non détensionné après mise en forme. 
Les perspectives sous-jacentes à l’étude du comportement en corrosion de ce laiton reposent sur une 
étude plus approfondie de l’effet de l’écrouissage sur les cinétiques de dissolution. Il s’agirait de 
réaliser des essais de dissolution sur matériau de référence détensionné, des essais sur matériau pré-
déformé, sur matériau pré-déformé puis détensionné, sur matériau pré-déformé à chaud… Ceci 
permettrait de rendre compte des différents effets d’écrouissage (matriçage à chaud, grenaillage 
calibrage à froid) lors de la mise en forme des composants de robinetterie. 
 
 Analyse des mécanismes de corrosion sous contrainte 
Enfin, l’analyse des mécanismes engendrant un phénomène de CSC en milieu NaNO3 a été 
méthodiquement menée. Elle démontre que les interactions fortes qui existent entre les sollicitations 
mécaniques et environnementales en milieu NaNO3 peuvent mener à une destruction rapide du 
matériau. L’effet de couplage est indispensable, même si une pré-corrosion qui diminue la section 
portante du matériau et modifie le matériau en profondeur (champ de contraintes notamment) 
participe à la sensibilisation du matériau aux phénomènes de CSC. 
Des mécanismes d’adsorption d’espèces endommageantes et de mobilité de surface ont pu être 
discutés et proposés pour expliquer l’affaiblissement de la cohésion des grains β’ et des interphases 
α/β’ qui se traduit par la propagation de fissures transgranulaires dans les grains β’ et 
intergranulaires, aux interphases α/β’. Il ressort de cette étude que le phénomène de dissolution 
anodique, activé par l’application du potentiel, permet la propagation de la décohésion. Le 
phénomène de dissolution a également pu être associé à une évolution des contraintes internes du 
matériau qui participe certainement à la sensibilisation du matériau aux phénomènes de CSC. 
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La continuité de la phase β’, la distribution des contraintes en fonction de la microstructure ainsi 
que l’écrouissage du matériau ont été identifiés comme étant des paramètres influençant les 
phénomènes d’initiation et de propagation de fissures. En ce sens, ils déterminent la sensibilité à la 
CSC d’une microstructure par rapport à une autre ce qui est favorable pour développer un test  
permettant de distinguer les microstructures du laiton selon leur sensibilité à la CSC. 
Ici, la principale perspective repose sur l’analyse chimique et cristallographique du front de 
propagation des fissures de CSC, afin d’identifier des modifications locales liées par exemple à 
l’adsorption de certaines espèces et à l’injection de lacunes (Analyse Auger et observations MET sont 
envisageables). 
Enfin, la seconde perspective repose sur la détermination de la répartition des contraintes, au 
niveau du front de propagation des fissures. Un modèle micromécanique intégrant les champs de 
contraintes internes du matériau (induites par la dissolution anodique, la macrostructure et les lois 
de comportement mécanique des phases en présence) et l’abaissement des énergies de cohésion 
(d’interphase) induite par la corrosion permettrait d’expliquer le chemin préférentiel de propagation 
des fissures, au niveau de zones critiques intégrant une forte concentration de contraintes et une 
forte baisse de l’énergie de cohésion. Il s’agit de la deuxième partie de l’étude initiée dans le cadre du 
stage de Master 2 (Ndoye, 2015). 
 
La question qu’il nous incombe de poser en cette fin de thèse est maintenant celle de 
l’industrialisation du test en milieu nitrate. 
 
Comment industrialiser un test en milieu NaNO3 ? 
Comme cela avait été indiqué précédemment, la réponse la plus simple attendue par les 
industriels utilisant un test de sensibilité à la CSC sur un composant de robinetterie est le temps 
d’apparition d’une fissure traversante dans le métal. Cette fissure sera provoquée par une immersion 
prolongée du robinet en milieu NaNO3 0.5 M avec une polarisation à 0.05 V/ECS. 
Le volume de solution, son agitation et sa température (25°C) sont des facteurs de premier 
ordre à contrôler mais aussi adaptables. En ce sens, le renouvellement de la solution doit être 
régulier et deux types de conditions d’immersion peuvent être envisagés : 
 
- Un grand volume de solution, garantissant une stabilité de la solution durant l’essai, avec peu 
d’agitation favorisant des phénomènes d’endommagement locaux de la surface et des 
fissures traversantes avec peu de dissolution. Représentatif de l’endommagement du 
composant D1 (cf. Introduction) 
- Un volume de solution plus réduit mais une agitation forte, favorisant un enrichissement de 
la solution en produits de corrosion rapide et homogène et du même coup d’abord des 
phénomènes de dissolution simultanée, puis des phénomènes de dézincification. 
Représentatif de l’endommagement du composant B5 (cf. Introduction). Une fissure pourrait se 
développer, mais elle serait postérieure à des phénomènes de dissolution importants du 
matériau dans sa profondeur, comme suspecté pour le composant B5. 
 
Préalablement à l’immersion, le composant doit être assemblé, avec écrous et raccords avec 




à une pression d’utilisation. Ces contraintes pourraient être poussées à 1.5 fois la pression et la force 
de serrage utilisées en service pour tenir compte d’éventuels surpressions ou serrages excessifs. 
Un contact électrique par un fil de cuivre doit être réalisé dans une zone non portante du 
robinet, percée et sertie afin d’appliquer le potentiel. La zone sertie pourrait éventuellement être 
protégée par un vernis protecteur. 
Juste avant immersion, le composant doit être rincé et dégraissé (éthanol). Le composant 
sera alors immergé, puis, après contrôle du montage, le potentiel sera appliqué. 
La durée de l’exposition au test (polarisation) est à ajuster en fonction des premiers résultats. 
Une rupture rapide des composants sensibles à la CSC est attendue au vu de la sévérité de l’essai, des 
cinétiques de dissolution et du fait que l’ensemble du composant de robinetterie est exposé au test, 
avec toute la complexité de ses microstructures, parmi lesquelles celles qui se sont révélées très 
sensibles à la CSC. Une durée critique de test doit être déterminée à partir des premiers essais sur 
des composants de robinetterie. Une fois la durée critique écoulée, l’application du potentiel est 
stoppée et les composants rincés. Leur étanchéité est testée par la norme NF EN 331 suivant un test 
au cours duquel est appliquée une pression égale à 1.5 fois la pression d’utilisation. 
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1. Préparation métallographique 
Le polissage est la première étape de la préparation métallographique nécessaire à l’observation 
du matériau. La liste 2 recense de manière non-exhaustive des méthodes de polissage applicables aux 




Etape 1 Etape 2 Etape 3 
La microstructure 







Diamant : 6µm ; 1µm Alumine :  
α 0-1 ; γ 0-0.1 
Préparation 
métallographique des 








1- MD Largo – DiaPro 
Allegro/Largo 
150t/min_180N_4min  
2- MD Mol - DiaPro Mol 
150t/min_150N_3min 
OP Chem – OPS 
150t/min-
90N-1 à 2min 
Préparation 
métallographique des 






Electrolyte : D2 Surface : 








 Electrolyte : H3PO4 
(d1.5/1.71),  
Potentiel : 1.8 à 2V,  





 30mL HNO3 14N (d1.4), 
10mL HCl 12N (d1.18), 10mL 
H3PO4 (d1.71), 50mL C2H4O2 
cristallisable (d1.05), 70 à 










MD Dur, DP suspension - 
9µm ; 3µm ; 1µm 
150t/min_25N_5min 




Liste 1 : Méthodes de polissage des laitons 
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La Liste 2 recense quelques attaques chimiques utilisables pour révéler la microstructure des 
laitons. 
Source Solvant Additifs Remarques 
Préparation 
métallographique 
des cuivres et 
alliages de cuivre -
Struers 
100ml H2O 10g H8N2O8S2  Utiliser frais 
100 - 120ml 
H2O 
5-10g FeCl3 20-50mL HCl  
25mL H2O 25mL NH4OH 5 à 25 mL 
H2O2 
- de peroxyde 
d’hydrogène  
coloration des limites 
de grain 
+ de peroxyde 
d’hydrogène  
coloration des grains 











100mL H2O 10 à 50 ml HNO3 
(d1.40) 
 Révèle la 
macrostructure 
2-3 min 20°C 
100mL H2O 10g NH4(S2O8)  Révèle la 
microstructure 
1min 20 à 90°C 
Color Metallography 
HandBook Volume 9 
50 mL  
Na2S2O3 saturé 
50 mL Na2S2O3 
saturé 
1g K2S2O5  3min (Coloration β’) 
Klemm I 
5 g K2S2O5  8min (Coloration α) 
Klemm II 
1000 mL H2O 240g Na2S2O5 
5H2O 
24g Pb(CH3COO)2 
30g C6H8O7. (Coloration α et β’) 
Beraha PBs reagents 





2. Analyse de la taille de grains  
La méthode de interceptes a été utilisée pour déterminer avec la meilleure précision possible la 
taille de grains. En première approche, cette méthode a été utilisée de manière comparative (cœur – 
bord) sans ajouter de facteur correctif permettant de s’affranchir du caractère 2D de l’analyse. 
 
Sur une série d’images comme celle présentée Figure A-1, les tailles moyennes respectives des 
grains α et β’ sont déterminées par l’ Equation 1 & et l’Equation 2. 
 
Equation 1. 𝑇𝑎𝑖𝑙𝑙𝑒 𝑑𝑒 𝑔𝑟𝑎𝑖𝑛𝑠 𝛽′𝑚𝑜𝑦𝑒𝑛𝑛𝑒 =
𝐿𝑜𝑛𝑔𝑢𝑒𝑢𝑟 𝑡𝑜𝑡𝑎𝑙𝑒 𝑟𝑜𝑢𝑔𝑒 
𝑁𝑜𝑚𝑏𝑟𝑒 𝑑𝑒 𝑔𝑟𝑎𝑖𝑛𝑠 𝛽′ 𝑡𝑟𝑎𝑣𝑒𝑟𝑠é𝑠
 
Equation 2. 𝑇𝑎𝑖𝑙𝑙𝑒 𝑑𝑒 𝑔𝑟𝑎𝑖𝑛𝑠 𝛼 𝑚𝑜𝑦𝑒𝑛𝑛𝑒 =
𝐿𝑜𝑛𝑔𝑢𝑒𝑢𝑟 𝑡𝑜𝑡𝑎𝑙𝑒 𝑏𝑙𝑒𝑢𝑒 




Figure A-1. Analyse de la taille de grains par la méthode des interceptes d'une observation MO 
de la microstructure d'un laiton α,β' CuZn40Pb2 (CW617N) issu de barres de 65 mm de diamètre. 
 
Un nombre suffisant d’images est traité pour obtenir une stabilisation des tailles de grains 
moyennes comme le montre la Figure II-10. Sur ce type de graphique, la moyenne des différentes 
analyses est mise à jour à chaque image supplémentaire analysée. La stabilisation des courbes 
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Les ruptures imprévisibles de composants de robinetterie gaz constituent une problématique 
majeure de la sûreté du réseau de GrDF. Actuellement, la prévention des risques de rupture repose 
sur la réalisation de tests accélérés de sensibilité à la corrosion sous contrainte (CSC), préalablement 
à la mise en service des composants de robinetterie en laiton. Il s’agit d’éviter des accidents, au 
caractère potentiellement très dommageable, du fait de l’inflammabilité des gaz transportés. Or, dans 
certains cas, des endommagements prématurés de composants de robinetterie sont toujours 
constatés.  
Les limites du test de sensibilité actuel SROB 100 NF ont été démontrées par le CETIM ; définir un 
nouveau test accéléré, plus représentatif des endommagements constatés en service sur les éléments 
de robinetterie, et conduisant à des résultats reproductibles est donc crucial. Ce test devra être 
facilement adaptable sur site industriel afin de permettre aux industriels fabricants de valider la 
conformité des lots de pièces vis-à-vis de leur sensibilité à la CSC. Ainsi, les travaux de thèse reposent 
sur une démarche intégrant d’une part, la compréhension des mécanismes de CSC affectant les pièces 
en laiton α,β’ CuZn40Pb2 (CW617N) et d’autre part, la capacité à reproduire les endommagements 
observés en service, de manière accélérée. Grâce aux résultats obtenus, l’étude permet d’envisager 
l’industrialisation d’un nouveau test en milieu NaNO3, à pH 11 sous polarisation anodique. La 
reproductibilité de l’endommagement obtenu et sa représentativité vis-à-vis des dommages observés 
en service comme le caractère discriminant du test vis-à-vis des états métallurgiques les moins 
résistants ont été démontrés. 
ABSTRACT 
 
The unpredictability of ruptures which occur in the gas transfer valves of the French gas network 
(GrDF), though sporadic, is a major security issue. Currently, the risk prevention is performed 
through accelerated tests (SROB100 NF) on gas transfer valves to determine their susceptibility to 
stress corrosion cracking (SCC). The goal behind this test protocol is to avoid serious accidents due to 
the flammability of the gas being transported. However, in some cases, premature ruptures of gas 
transfer valves are still being recorded. 
The limits of the current test protocol SROB 100 NF have been highlighted by the CETIM and 
therefore, to define a new accelerated test, more reproducible and representative of the damage 
observed during the service life of the pipework element is crucial. This new protocol has to be easily 
integrated into the current industrial set-up to allow for quick confirmation of the conformity of the 
pieces with regards to their susceptibility to SCC. To this end, the current study had a two-pronged 
approach. First, to understand the SCC mechanisms affecting brass specimen - α,β’ brass CuZn40Pb2 
(CW617N); second, to reproduce the damage observed in real time, in an accelerated manner. In 
conclusion, the results of the study have paved the way for the industrialization of a new test in 
NaNO3 solution, at pH 11 under constant anodic polarization. This new test has proven to be 
reproducible and produces damage characteristics similar to those observed during service life. This 
study has also brought into evidence the discriminating characteristic of the test, allowing the 
identification of the metallurgical states of the alloy that are the least resistant to SCC. 
